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1. Einleitung 
Der fortschreitende Verschleiß technischer Oberflächen in industriellen Applikationen 
führt zu einem Verlust an Produktivität und im schlimmsten Fall zu einem völligen 
Bauteilversagen. Die steigenden Anforderungen an Bauteile können ökonomisch 
sinnvoll nur durch das Trennen der Anforderungen an die Oberfläche und den Struk-
turwerkstoff erfüllt werden. Das Beschichten hochbeanspruchter Bauteile stellt eine 
Realisierung des genannten Konzeptes dar. 
Unter den Verfahren zum Herstellen funktioneller Oberflächenschutzschichten neh-
men thermische Spritzverfahren einen hohen Stellenwert ein. Grundsätzlich lassen 
sich mittels thermischen Spritzens Beschichtungen auf der Basis von Metallen, Le-
gierungen, Keramiken und Cermets auf Grundwerkstoffen herstellen, die die Struk-
turanforderungen erfüllen. Für unterschiedliche Anwendungsfälle lassen sich maß-
geschneiderte Werkstoffverbunde herstellen. 
Die thermische Spritztechnologie zielt auf die technisch-ökonomische Lösung von 
Anwendungsproblemen und zählt zu den innovativsten Oberflächentechnologien der 
heutigen Zeit. Durch die stetige Weiterentwicklung der thermischen Spritztechnologie 
und die Vielfältigkeit des Einsatzes der unterschiedlichen Verfahren werden seit 1990 
jährliche Zuwachsraten von 10 % erreicht [Kas 98]. Der gesamte Markt des thermi-
schen Spritzens erzielte 1999 in den Segmenten Anlagentechnik, Beschichtungs-
werkstoffe und –dienstleistungen in Europa einen Umsatz von 870 Millionen Euro. 
Dabei machen die Beschichtungsdienstleistungen den Hauptanteil des Geschäftsvo-
lumens mit ca. 77 % aus, während die Anlagentechnik und Spritzzusatzwerkstoffe 
die restlichen 23 % darstellen [Hei 00]. 
Durch die Anlagenentwicklungen steht den Anwendern eine Vielzahl von Oberflä-
chenbeschichtungsverfahren zum Herstellen von funktionellen Oberflächenschichten 
zur Verfügung. Die Verfahrensvarianten des thermischen Spritzens ermöglichen das 
Verarbeiten einer großen Anzahl unterschiedlicher Spritzzusatzwerkstoffe. Die Viel-
zahl an Verfahren ermöglicht das werkstoff- und anwendungsoptimierte Verarbeiten 
der Werkstoffe. Dabei liegt das Hauptanwendungsgebiet des thermischen Spritzens 
im Herstellen von Schutzschichten gegen verschleißende und korrosive Beanspru-
chung [Fau 01]. 
 2
Der technologische Fortschritt wird über die Entwicklungen auf dem Anlagensektor 
hinaus durch die kontinuierliche Neu- und Weiterentwicklung von Werkstoffsystemen, 
die den steigenden Anforderungen hinsichtlich thermischer, mechanischer und / oder 
korrosiver Beanspruchung dauerhaft ausgesetzt werden können, geprägt. 
Der Einsatz von mit Hartphasen auf der Basis von Wolframkarbid (WC) bzw. Chrom-
karbid (Cr3C2) verstärkten metallischen Legierungen findet breite Anwendung zum 
kombinierten Verschleiß- und Korrosionsschutz. Der Verschleißwiderstand der Be-
schichtung wird dabei von unterschiedlichen Faktoren beeinflusst. Zum einen ist der 
Hartstoffanteil und die Verteilung der Hartstoffpartikel in der Bindephase und zum 
anderen die Größe, Form und Einbindung der Partikel in den Matrixwerkstoff aus-
schlaggebend für die mechanischen Eigenschaften der Spritzschichten. Beim spritz-
technischen Verarbeiten der Werkstoffe gilt es, hoch hartstoffhaltige Spritzschichten 
zur realisieren, was nur gelingen kann, wenn unerwünschte Reaktionen mit der me-
tallischen Matrix und Zersetzungen sowie Phasenumwandlungen der Hartstoffparti-
kel weitgehend vermieden werden. 
Neue Werkstoffentwicklungen zielen unter anderem auf die Substitution konventio-
nell eingesetzter WC basierter Cermets, um einerseits das Verschleiß- und Korrosi-
onsverhalten der Beschichtungen zu verbessern und andererseits die Kosten zu re-
duzieren. Unter Berücksichtigung der hohen Kosten und des hohen spezifischen 
Gewichts von WC bieten neue Werkstoffkonzepte ein hohes ökonomisches Entwick-
lungspotenzial. Umfangreiche Untersuchungen beschäftigen sich mit dem Einsatz 
von Titankarbid (TiC) oder Tantalkarbid (TaC) für thermische Spritzapplikationen  
[Ber 99], [Ver 96]. 
Die exzellenten Eigenschaften von Si3N4 und SiC hinsichtlich mechanischer, thermi-
scher und chemischer Beständigkeit machen diese Werkstoffe für die Anwendung 
als keramische Konstruktionswerkstoffe interessant. Durch die wissenschaftlichen 
Untersuchungen der letzten Jahrzehnte stehen heute unterschiedliche Ingenieurke-
ramiken auf der Basis von Si3N4 bzw. SiC für industrielle Applikationen zur Verfü-
gung. 
Auf Grund der herausragenden Eigenschaften beider Werkstoffe und der niedrigen 
Kosten - insbesondere für SiC - besteht großes Interesse an deren Anwendung als 
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Zusatzwerkstoff beim thermischen Spritzen. Da beide Werkstoffe inkongruent 
schmelzen bzw. sich zersetzen, können sie in reiner Form spritztechnisch nicht ver-
arbeitet werden. 
Im Rahmen dieser Arbeit werden metallurgische Lösungskonzepte zum spritztechni-
schen Verarbeiten von Si3N4 und SiC entwickelt. Dazu werden geeignete Verbund-
pulver hergestellt und mittels thermischen Spritzens zu hoch hartstoffhaltigen Spritz-
schichten verarbeitet. Die Charakterisierung der so hergestellten Verbundschichten 
erfolgt hinsichtlich der Schichtmorphologie, der Verschleiß- und Korrosionsbestän-
digkeit. 
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2. Stand der Technik 
Die heutigen Aktivitäten auf dem Oberflächensektor werden weitgehend durch die 
Forderung nach funktionellen Oberflächen bestimmt. Dabei können die komplexen 
Anforderungsprofile an eine Bauteiloberfläche in den meisten Fällen erst durch den 
Einsatz eines Verbundwerkstoffs oder eines Werkstoffverbundes erfüllt werden. 
Die Auswahl eines Beschichtungsverfahrens und des Beschichtungswerkstoffs er-
folgt unter anderem nach wirtschaftlichen, funktionalen und ökologischen Aspekten. 
Hierbei ermöglicht die thermische Spritztechnik aufgrund der unterschiedlichen Pro-
zessbedingungen, der Vielzahl der einsetzbaren Spritzzusatzwerkstoffe und Werk-
stoffkombinationen das Herstellen maßgeschneiderter Oberflächeneigenschaften. 
Zur Auswahl eines geeigneten Schichtsystems (Spritzverfahren und Werkstoff) ist 
eine Systemanalyse des Beanspruchungskollektivs erforderlich, um Lösungsstrate-
gien zu entwickeln. 
2.1 Verfahren des thermischen Spritzens 
Mittels thermischen Spritzens werden im stetig steigenden Maße Verschleiß- und 
Korrosionsschutzschichten, Wärmedämmschichten und Beschichtungen für Sonder-
anwendungen rohstoff-, energie- und kostensparend hergestellt. Es entsteht ein Ver-
bund aus einem Grundwerkstoff, der die Funktion der Bauteilfestigkeit und der Bau-
teilform übernimmt, sowie einer dünnen, 50 µm bis hin zu wenigen Millimetern dicken 
Oberflächenbeschichtung. 
Entsprechend der DIN 32530 [DIN 94-a] wird beim thermischen Spritzen ein Spritz-
zusatzwerkstoff in Form von Drähten oder Pulvern innerhalb beziehungsweise au-
ßerhalb von Spritzgeräten an- oder abgeschmolzen und mittels hoher Gasgeschwin-
digkeiten auf die vorbereiteten Werkstückoberflächen geschleudert (Abb. 2.1). Beim 
Auftreffen auf den Substratwerkstoff flachen die Spritzpartikel ab, erstarren und bil-
den die Beschichtung. Das Bilden der Schicht aus den einzelnen an- bzw. aufge-
schmolzenen Partikeln bedingt den für thermische Spritzschichten typischen lamella-
ren Aufbau. 
Gegenüber dem Auftragschweißen bieten die niedrig- sowie auch hochenergetischen 
thermischen Spritzverfahren den Vorteil einer deutlich geringeren thermischen Beein-
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flussung des Substratwerkstoffs. Somit können die Einflüsse von Verfestigungs- und 
Versprödungsmechanismen im Grundwerkstoff weitgehend vermieden werden. Die 
Gefahr von Schrumpfung und Verzug der zu beschichtenden Bauteile kann durch 
geeignete Kühlung deutlich reduziert werden. 
Spritzpistole
Erwärmen und 
Beschleunigen
Energiequelle
- Flamme
- Lichtbogen
- Plasma
Spritzmaterial
  - Pulver
  - Drähte
  - Stäbe
Substrat
 
Abb. 2.1 Prinzipbild des thermischen Spritzens. 
In der Abb. 2.2 sind die Temperaturregime und realisierbaren Partikel-
geschwindigkeiten der unterschiedlichen thermischen Spritzverfahren dargestellt. 
 
Abb. 2.2 Partikelgeschwindigkeiten und Prozesstemperaturen thermischer Spritzverfahren. 
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2.1.1 Plasmaspritzen 
Thermische Plasmen können auf unterschiedliche Weise erzeugt werden. Die mittels 
elektrischer Energie erzeugten thermischen Plasmen finden die größte technische 
Bedeutung, wobei sowohl Gleichstrom- oder Wechselstromquellen als auch Hoch-
frequenz-Generatoren genutzt werden können. Einem Gas bzw. einem Gasgemisch 
wird beim Durchströmen des hochenergetischen Feldes Energie übertragen. Techni-
sche Bedeutung haben bislang vorwiegend Gleichstromplasmaspritzanlagen erlangt. 
Beim konventionellen Gleichstrom (DC)-Plasmaspritzen wird mittels eines Träger-
gasstroms der Spritzzusatzwerkstoff innerhalb bzw. außerhalb der Brennerkonfigura-
tion in ein thermisches Plasma injiziert. Dabei wird der pulverförmige Spritzzusatz-
werkstoff an- oder aufgeschmolzen und mittels der expandierenden Gasströmung 
auf das zu beschichtende Substrat geschleudert. 
Wie in der Abb. 2.3 dargestellt besteht ein Plasmabrenner aus einer stabförmigen 
Wolframkathode und einer koaxialen ringförmigen Kupferanode. Die wassergekühl-
ten Elektroden sind gegeneinander elektrisch isoliert. Der plasmaerzeugende Licht-
bogen wird mittels Hochfrequenz gezündet. Der zwischen den beiden Elektroden 
entstehende Lichtbogen weist eine sehr hohe Energiedichte auf. Die von der Katho-
de emittierten Elektronen werden durch das anliegende Potenzial in Richtung der 
Anode beschleunigt und ionisieren bzw. dissoziieren das in den Spalt zwischen Ano-
de und Kathode einströmende Plasmagas. Üblicherweise wird Argon als Primärgas 
und Wasserstoff als Sekundärgas eingesetzt. In geringerem Umfang finden auch Mi-
schungen aus Argon und Stickstoff sowie Helium oder Stickstoff und Wasserstoff 
Anwendung. Beim Einsatz von Argon als Plasmagas wird die Gasströmung drallbe-
haftet eingeleitet. Dadurch wird der Lichtbogen eingeschnürt. Durch die Zentrifugal-
kraft werden die kalten Gasanteile an die Düsenwand beschleunigt, die somit einer 
geringeren thermischen Belastung ausgesetzt ist. Beim Einsatz von Stickstoff als 
Primärgas wird das Gas in der Regel ohne Drall zugeführt. 
Der Anodenfußpunkt des Lichtbogens wandert bei konventionellen DC-Plasma-
spritzsystemen sowohl in axialer als auch in radialer Richtung, so dass eine thermi-
sche Überlastung der Elektrode vermieden wird. Das führt allerdings zu einer 
hochfrequenten Fluktuation des Plasmastrahls. In neuen Brennerkonzepten wird die 
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elektrische Leistung auf drei Elektroden aufgeteilt [Bar 98]. Dies ermöglicht es, einen 
festen Anodenfußpunkt ohne thermische Überlastung der Elektroden zu realisieren. 
Durch den Einsatz von Neutroden kann die Länge der Lichtbögen vergrößert werden. 
Derartige Brennerkonzepte ermöglichen eine verbesserte Wärmeübertragung auf 
das Plasmagas und zudem durch das Vermeiden der hochfrequenten Fluktuation ein 
Senken der Geräuschemission im Betrieb. 
Bei der Rekombination der erzeugten Plasmagasionen entsteht Wärme. Abhängig 
von dem eingesetzten Plasmagasgemisch und der elektrisch eingesetzten Leistung 
können im Gasstrom Temperaturen von bis zu 15000 K realisiert werden. Durch den 
Einsatz modifizierter Düsengeometrien werden Gasströmungsgeschwindigkeiten von 
mehr als dreifacher Schallgeschwindigkeit erreicht. 
Anode
Substrat
Spritzschicht
Plasmastrahl
Pulverinjektor
Lichtbogen
Kühlwasser
Plasmagase
Kathode
 
Abb. 2.3 Schematischer Aufbau eines Plasmabrenners. 
Die Plasmaspritzverfahren werden anhand der umgebenden Atmosphäre unter-
schieden. Neben dem atmosphärischen Plasmaspritzen (APS), findet das Verfahren 
in inerter Unterdruckatmosphäre (LPPS - Low Pressure Plasma Spraying / VPS – 
Vacuum Plasma Spraying) und definiert eingestellter Überdruckatmosphäre (CAPS - 
Controlled Atmosphere Plasma Spraying) Anwendung. 
Ein konventionelles atmosphärisches Plasmaspritzsystem setzt sich aus dem Plas-
mabrenner, einer Gleichstromquelle, Hochfrequenzzündung, einem Wärmetauscher, 
einem Pulverförderer und einer Steuerkonsole zusammen. Zum Reduzieren der 
Umweltbelastung und Geräuschemission werden konventionelle Plasmaspritzanla-
gen in einer Schallschutzkabine mit Staubabsaugung betrieben. Im industriellen Ein-
satz befinden sich Anlagensysteme mit Leistungsaufnahmen von 50 - 200 kW. 
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In der Vergangenheit wurden unterschiedliche Brennerkonzepte für die spritztechni-
sche Anwendung entwickelt und auf dem Markt eingeführt. So wird in [Nic 94] eine 
rotierende Brennerkonfiguration (Rotaplasma) vorgestellt, die das Beschichten von 
Bauteilen mit Innendurchmessern < 50 mm ermöglicht. 
Durch den Einsatz einer axialen Pulverinjektion wird eine effektive und gleichmäßige 
Wärmeübertragung auf die injizierten Pulverpartikel angestrebt. Somit sollen schwer 
aufzuschmelzende Pulverpartikel und gröbere Pulverfraktionen verarbeitbar werden. 
Seitens der Northwest Mettech Corp. wurde das AXIAL III Plasmaspritzsystem ent-
wickelt. Bei dieser Brennerkonfiguration befindet sich das Pulverinjektionsrohr zent-
risch auf der Brennerachse. Um das Injektionsrohr sind drei Kathoden-Anodensätze 
symmetrisch angeordnet. Das Umlenken und Zusammenführen der drei separaten 
Plasmastrahlen zur Brennerachse hin erfolgt hinter dem wassergekühlten Injektions-
rohr. Die Fokussierdüse bündelt den Plasmastrahl, in dessen Zentrum das Spritzpul-
ver injiziert wird. Im Betrieb der Anlage kann die Leistung der einzelnen Lichtbögen 
von unabhängigen Stromquellen bis zu einer Obergrenze von ca. 120 kW induzierter 
Gesamtleistung geregelt werden. In Abb. 2.4 ist der schematische Aufbau eines  
AXIAL III Plasmabrenners dargestellt. 
 
Abb. 2.4 Schematische Darstellung des AXIAL III Plasmabrenners [Ras 97]. 
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Durch die axiale Injektion des Spritzzusatzwerkstoffs in den vereinigten Plasmastrahl 
werden homogenere Partikeltemperaturen und Partikelgeschwindigkeiten realisiert, 
was zu einer deutlichen Steigerung des Auftragwirkungsgrads im Vergleich zu kon-
ventionellen Plasmabrennern führt. 
Im Vergleich zu konventionellen Flamm- und Lichtbogenspritzverfahren sind die Re-
aktionen mit der umgebenden Atmosphäre beim Plasmaspritzen wegen der Schutz-
wirkung des inerten Plasmagases und der kürzeren Verweilzeiten deutlich niedriger. 
Anwendung finden die atmosphärischen Plasmaspritzverfahren vorwiegend bei dem 
Verarbeiten von metallischen und keramischen Schichtsystemen. 
Beim Vakuumplasmaspritzen (VPS) bzw. Niederdruckplasmaspritzen (LPPS) wird 
die Vakuumkammer zum Entfernen von Restgasverunreinigungen auf einen Kam-
merdruck von ca. 1 Pa evakuiert. Anschließend wird durch das Einleiten von Argon 
der Prozessdruck in einem Bereich von 2-50 kPa eingestellt. Dieses ermöglicht das 
Beschichten in einer kontrollierten Inertgasatmosphäre, so dass auch reaktive Spritz-
zusatzwerkstoffe wie z.B. Ti und Ta verarbeitet werden können. Aufgrund der gerin-
geren Dichte steigt die freie Weglänge der Ionen, so dass bei dieser Verfahrensvari-
ante eine höhere Plasmastrahl- und Partikelgeschwindigkeit realisiert wird. Es lassen 
sich mittels Vakuumplasmaspritzen sehr dichte Spritzschichten herstellen, die eine 
geringe Sauerstoffaufnahme aufweisen. Zudem besteht vor dem Beschichten die 
Möglichkeit, Oxide durch den Einsatz eines übertragenen Lichtbogens von der Sub-
stratoberfläche zu entfernen und das Substrat vorzuwärmen. 
Durch die Erkenntnis, dass die Partikelgeschwindigkeit einen entscheidenden Ein-
fluss auf die Schichtqualität nimmt, konnten sich neben den konventionellen Spritz-
verfahren unterschiedliche Hochgeschwindigkeitsverfahren etablieren und einen 
Marktanteil von etwa 25 % erreichen [Kre 00]. 
Das Besondere dieser Verfahrenvarianten besteht darin, dass die Spritzpartikel be-
dingt durch die hohen Gasströmungsgeschwindigkeiten eine sehr hohe Impakt-
geschwindigkeit aufweisen. Die hohe Impaktgeschwindigkeit der Spritzpartikel er-
möglicht das Herstellen sehr dichter Spritzschichten mit einer hohen Haftfestigkeit. 
Im Vergleich zum Lichtbogen- und Plasmaspritzen ist es durch die geringeren Pro-
zesstemperaturen und die kurze Verweilzeit der Partikel im Heißgasstrahl möglich, 
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temperaturinduzierte Zersetzungen des Spritzzusatzwerkstoffs in weiten Grenzen zu 
vermeiden. Dies bringt in vielen Anwendungsfällen Vorteile in Bezug auf die erzielten 
Schichteigenschaften. 
2.1.2 Detonationsspritzen 
Das Hochgeschwindigkeitsflammspritzen lässt sich auf die Entwicklung des Detona-
tionsspritzens bzw. Flammschockspritzens (D-Gun) Anfang der 50-iger Jahre durch 
die Firma Union Carbide zurückführen [Poo 55]. Bei diesen Verfahren handelt es sich 
um diskontinuierliche Spritzprozesse. Das Funktionsschema ist in Abb. 2.5 schema-
tisch dargestellt. In einem Rohr wird zyklisch ein Brenngas-Sauerstoff-Gemisch mit 
einer Frequenz von 4-20 s-1 gezündet [Irv 93], [Lin 98]. Neuere Verfahrensvarianten 
ermöglichen Zündfrequenzen von bis zu 100 s-1 [Fag 99]. Der in das Brennrohr inji-
zierte Spritzzusatzwerkstoff wird an- bzw. aufgeschmolzen und in Richtung der Aus-
trittsöffnung beschleunigt. 
1
3 4 5 6
7
Erläuterung:
1 - Zündung
2 - Pulver
3 - N -Spülventil
4 - C H -Einlaßventil
5 - O -Einlaßventil
6 - Wasserkühlung
7 - Beschichtung
2
2 2
2
 
Abb. 2.5 Schematische Darstellung des Detonationsspritzens. 
Zu Beginn des jeweiligen Zyklus wird das Sauerstoff-Brenngasgemisch elektrisch 
gezündet. Durch die verwendete Kammergeometrie ist es möglich, die Flammenfront 
zu einer Detonationswelle zu beschleunigen, die Überschallgeschwindigkeit aufweist. 
Abhängig vom verwendeten Brenngas können Prozesstemperaturen von bis zu  
3300 °C erreicht werden. Dieses Detonationsphänomen tritt nur bei einem geometri-
schen Verhältnis der Länge zum Durchmesser > 30 auf. Dabei wird im Reakions-
raum bzw. im Barrel solange kein Druck abgebaut, bis die Verbrennung abgeschlos-
sen ist. Der Druckanstieg ist bei der Detonation physikalisch begrenzt und die mit 
dem Verfahren erreichbaren Partikelgeschwindigkeiten sind vorgegeben [Sch 94]. 
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Die mittels des D-Gun Verfahrens hergestellten Schichten zeichnen sich durch hohe 
Haftzugfestigkeiten und geringe Porosität aus. Hauptanwendungsgebiet für das D-
Gun Verfahren ist das Herstellen von Verschleißschutzschichten auf der Basis von 
Cermets (z.B. WC-Co, WC-CoCr und Cr3C2-NiCr). 
2.1.3 Hochgeschwindigkeitsflammspritzen 
Durch die Erfindung und Markteinführung des Jet-KoteTM Verfahrens Anfang der  
80-iger Jahre durch James Browning steht den Anwendern ein 
Hochgeschwindigkeitsflammspritzverfahren (HVOF – High Velocity Oxygen Fuel) zur 
Verfügung, mit dem sich mit dem Detonationsspritzen vergleichbare Schicht-
qualitäten herstellen lassen. Ausgehend von dieser Erfindung und den 
nachfolgenden Entwicklungen hat sich das Hochgeschwindigkeitsflammspritzen als 
eigenes Verfahren etabliert. 
Bei den unterschiedlichen HVOF Verfahren wird durch eine kontinuierliche Verbren-
nung unter hohem Druck eine Gasströmung mit sehr hoher Geschwindigkeit erzeugt, 
in die der Spritzzusatzwerkstoff injiziert wird. Das Prinzipbild der verschiedenen Ver-
fahrensvarianten ist in Abb. 2.6 dargestellt. 
 
Abb.2.6 Schematische Darstellung der unterschiedlichen HVOF-Systeme [Ric 00]. 
Bei den HVOF Systemen der ersten und zweiten Generation (Jet Kote, Diamond Jet, 
Top Gun) erfolgt die Verbrennung bei Brennkammerdrücken von 0,3 – 0,5 MPa. Der 
Flammstrahl erreicht durch die Expansion am Ausgang der Expansionsdüse Über-
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schallgeschwindigkeit. Dabei kann der Spritzzusatzwerkstoff sowohl axial zentrisch 
(a, c) als auch radial (b) injiziert werden. Die realisierbaren Partikelgeschwindigkeiten 
dieser Systeme liegen bei 400 – 450 ms-1 [Irv 93]. 
HVOF-Systeme der dritten Generation (Top Gun K, Diamond Jet Hybrid, JP 5000) 
werden bei deutlich höheren Brennkammerdrücken von bis zu 1 MPa betrieben. Bei 
diesen Systemen befindet sich hinter der Brennkammer eine Verengung (Laval Dü-
se), so dass der Flammstrahl bereits im Inneren der HVOF Systeme auf Überschall-
geschwindigkeit beschleunigt wird. Hieraus resultieren Partikelgeschwindigkeiten von 
bis zu 650 ms-1 [Kre 00]. 
Für die verschiedenen HVOF Systeme kann die Prozesstemperatur abhängig von 
dem eingestellten Brenngas (bzw. Kerosin) / Sauerstoff Verhältnis variiert werden. 
(Abb. 2.7). 
 
Abb. 2.7 Einfluss des Sauerstoff-Brenngas Verhältnisses λ auf die Flammtemperatur [Kre 00]. 
Abhängig von der konstruktionsbedingten Injektion des Spritzzusatzwerkstoffs wer-
den die Spritzpartikel in den verschiedenen HVOF Systemen unterschiedlich stark 
erwärmt. Die höchsten Partikeltemperaturen werden bei einer axialen Injektion in die 
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Brennkammer erreicht. Durch das radiale Injizieren des Spritzzusatzwerkstoffs im 
bereits expandierenden Bereich des Heißgasstrahls kann die thermische Belastung 
der Spritzpartikel deutlich reduziert werden. 
Durch den Einsatz von Flüssigbrennstoff lassen sich höhere Brennkammerdrücke 
und daraus resultierend höhere Gasströmungs- und Partikelgeschwindigkeiten reali-
sieren. Die hohen Partikelgeschwindigkeiten und die im Vergleich zu mit Brenngas 
betriebenen Systemen niedrigeren Prozesstemperaturen ermöglichen es, die Oxida-
tion und das Zersetzen der Spritzusatzwerkstoffe weitgehend zu vermeiden. 
HVOF gespritzte Schichten weisen eine sehr geringe Porosität, sehr hohe Haftzug-
festigkeiten und sehr geringe Oberflächenrauheiten auf. Ein besonderer Vorteil 
HVOF gespritzter Schichten liegt in der geringen Oberflächenrauheit, da die Kosten 
der Nacharbeit die Beschichtungskosten häufig überschreiten [Mat 92]. 
Im Bestreben nach einem Reduzieren der thermischen Belastung des Spritzzusatz-
werkstoffs zielen neue Systeme auf das weitere Senken der Flammtemperaturen ab. 
Beim Einsatz von HVAF (High Velocity Air Fuel) Systemen werden durch den Einsatz 
eines Brenngas-Luft Gemisches ca. 800 °C niedrigere Flammtemperaturen erreicht. 
Eine weitere Möglichkeit, die Flammtemperatur abzusenken, wird durch das Injizie-
ren von Wasser in den Brennraum erreicht. In [Irv 00] werden Systeme vorgestellt, 
bei denen Brennkammerdrücke von bis zu 4 MPa realisiert werden. Diese HVIF 
(High Velocity Impact Fuel) Systeme zielen darauf ab, die Beschichtung im überwie-
genden Maße durch die zugeführte kinetische Energie herzustellen. Eine weitere, 
vielversprechende Verfahrensvariante der neuesten Generation von Hochgeschwin-
digkeitssystemen stellt das CGDS (Cold Gas Dynamic Spraying) oder auch Kaltgas-
spritzen dar. Bei diesem Verfahren wird die Gastemperatur weit unterhalb der 
Schmelztemperatur des Spritzzusatzwerkstoffs eingestellt. Auf eine detaillierte Be-
schreibung des Systems wird in dieser Arbeit verzichtet und auf einschlägige Litera-
tur verwiesen [Sto 00], [Alk 95]. 
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2.2 Prozess-Partikel-Wechselwirkung 
Die Eigenschaften thermisch gespritzter Schichten werden maßgeblich durch den 
eingesetzten Spritzprozess und den verwendeten Spritzzusatzwerkstoff beeinflusst. 
Bei den thermischen Spritzverfahren werden die Pulverpartikel mittels eines Träger-
gases in die Flamme bzw. den Plasmastrahl injiziert und dort an- bzw. aufgeschmol-
zen und in Richtung des zu beschichtenden Substrats beschleunigt. 
In der Literatur werden unterschiedliche Näherungsverfahren zur Modellierung der 
dynamischen und physikalischen Eigenschaften der in den Spritzstrahl injizierten 
Partikel verwendet, die auf Euler- und Lagrange-Näherungsverfahren basieren 
[Yan 98]. Die Simulation des thermischen Verhaltens der Spritzpartikel im Heißgas-
strahl gestaltet sich sehr aufwendig, insbesondere unter der Berücksichtigung der 
instationären Wärmeleitung im Inneren der Partikel. 
Für die Trajektorien der in den Heißgasstrahl injizierten Pulverpartikel sind die Be-
dingungen (Ort, Richtung und Geschwindigkeit) der Injektion von entscheidender 
Bedeutung. Beim Eintreten in den Heißgasstrahl erfolgt, bedingt durch die hohen 
Gasströmungsgeschwindigkeiten, ein Impulsübertrag auf die einzelnen Partikel. Ab-
hängig von der Partikelmasse kann es zu einer Separation kommen, die zu unter-
schiedlichen Partikeltemperaturen führt. 
In Abb. 2.8 sind die mittels fluiddynamischer Simulation berechneten Geschwindig-
keiten unterschiedlich großer WC-Co-Spritzpartikel und die der Heißgasströmung 
des HVOF Systems DJH 2700 über dem Abstand von dem Düsenaustritt aufgetra-
gen. Infolge der Durchmischung mit der Umgebungsatmosphäre nimmt die Gasge-
schwindigkeit des Freistrahls stark ab. Die Untersuchungen von Richter [Ric 00] zei-
gen auf, dass kleine Pulverpartikel bis zu einer Partikelgröße von 10 µm in einem 
sehr kurzen Abstand von dem Düsenaustritt ihre maximale Partikelgeschwindigkeit 
erreichen, jedoch nimmt die Geschwindigkeit der Partikel infolge der geringeren 
Gasströmungsgeschwindigkeit ab einem Spritzabstand von 150 mm wieder ab. Grö-
ßere Partikel erreichen auf Grund der Massenträgheit geringere Partikelgeschwin-
digkeiten, behalten allerdings ihre Geschwindigkeit in den für den Spritzprozess übli-
chen Spritzabständen bei. Neben der Partikelmasse und –größe ist auch die Teil-
chenform für die Impulsübertragung von Bedeutung. 
 15 
 
Abb. 2.8 HVOF Gas- und Partikelgeschwindigkeiten für WC-Co Partikel [Ric 00]. 
Neben der Impulsübertragung erfahren die Spritzpartikel im Heißgas- bzw. Plas-
mastrahl Erwärmung. Der Wärmeeintrag in ein Spritzpartikel kann in erster Näherung 
durch die stationäre Wärmeübertragungsgleichung beschrieben werden. Dabei ergibt 
sich der Wärmeinhalt eines Spritzpartikels aus dem Produkt des werkstoffspezifi-
schen Wärmeübergangskoeffizient, der Partikeloberfläche sowie der Temperaturdif-
ferenz der Medien und der Verweilzeit der Partikel im Plasma- bzw. Heißgasstrahl. 
Da der Wärmeübergang auf die einzelnen Spritzpartikel ausschließlich über die Par-
tikeloberfläche A erfolgt, muss demnach die für das Aufschmelzen erforderliche 
Wärmemenge über die Oberfläche des Spritzpartikels zugeführt werden. Während 
kleine Spritzpartikel vollständig verdampfen können, kann die zugeführte Wärme-
menge für große Spritzpartikel zum Durchschmelzen nicht ausreichen. Um eine ho-
mogene und gute Schichtqualität zu erreichen, sind demnach enge Kornfraktionen 
erforderlich. 
Die Temperatur eines in den Heißgas- bzw. in einen Plasmastrahl injizierten Spritz-
partikels hängt zum einen von dem Temperaturfeld, der Prozessführung, der Ver-
weilzeit der Partikel im Heißgasstrahl bzw. Plasma und von den thermophysikali-
schen Eigenschaften des Spritzzusatzwerkstoffs ab. Bei genauer Betrachtung ergibt 
sich, dass auch die Wärmeleitfähigkeit ein temperaturabhängiges Verhalten aufweist. 
Neben dem Wärmeübergangskoeffizienten hat auch die Teilchenoberfläche Einfluss 
auf den Wärmeinhalt der injizierten Partikel. 
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Erfolgt beim thermischen Spritzen das vollständige Aufschmelzen der Partikel, ist 
neben der Temperaturleitfähigkeit und der spezifischen Wärme im festen Zustand 
zusätzlich die spezifische Wärme im flüssigen Zustand und die spezifische Schmelz- 
und Verdampfungswärme zu berücksichtigen. 
Beim spritztechnischen Verarbeiten von Pseudolegierungen und Cermets zu Ver-
schleißschutzschichten ist das Ziel, einen hohen Hartstoffanteil in eine duktile Matrix 
spritztechnisch einzulagern. Für den Fall eines WC-Co Pulvers gilt es demnach, die 
Co-Matrix aufzuschmelzen und das Zersetzen des WCs zu verhindern. In [Wil 96] 
wird der Einfluss der Zusammensetzung des Cermets auf die erforderliche Wärme-
menge am Beispiel von WC-Co 88/12 und Cr3C2-NiCr 83/17 diskutiert. 
In Abb. 2.9 ist die massenbezogene Enthalpie für WC und Co aufgetragen. Die Un-
tersuchungen zeigen auf, dass für mechanisch gemischte Pseudolegierungen bzw. 
getrennt injizierte Pulverkomponenten bei gleichen Gewichtsanteilen die für das Auf-
schmelzen von Co erforderliche Wärmemenge zum Überschreiten der WC-
Zersetzungstemperatur führt. 
 
Abb. 2.9 Spezifische Enthalpie als Funktion für WC und Co [Wil 96]. 
Die Untersuchungen belegen, dass erst ab einem Anteil von 63 Gew.-% die zum 
Schmelzen der Matrix erforderliche Wärmemenge nicht zum Zersetzen von WC führt. 
 17 
Unter der Voraussetzung, dass die WC-Co Pseudolegierung dicht gesintert spritz-
technisch verarbeitet wird, kann von einer homogenen Temperaturverteilung in den 
Spritzpartikeln ausgegangen werden. 
Neben der Impulsübertragung und dem Wärmeübertrag tritt während des thermi-
schen Spritzprozesses, eine Sauerstoffaufnahme und/oder Oxidation der Spritzparti-
kel sowie der Beschichtung auf. Dabei kann die Sauerstoffaufnahme und die Oxida-
tion während des thermischen Spritzens auf unterschiedliche Weise erfolgen. Zum 
einen kann dies bei den konventionellen Flammspritzverfahren durch den Sauerstoff 
und oxidierend wirkende Verbrennungsprodukte erfolgen. Auch bei einer neutral oder 
reduzierend eingestellten Flamme lässt sich eine Oxidation nicht vollkommen ver-
meiden, da die Brenngasflamme als Verbrennungsprodukt atomaren Sauerstoff und 
OH-Ionen enthält [Kre 97]. Zum anderen kommt es mit wachsendem Düsenabstand 
zu einer Vermischung des Heißgasstrahls bzw. des Plasmas mit der Umgebungsat-
mosphäre. Insbesondere kommt es in der Nähe des Substrats zu einer starken Ver-
wirbelung mit der Umgebungsatmosphäre. Darüber hinaus kann es zur Oxidation der 
Spritzpartikel nach dem Aufprall auf das Substrat kommen, da die heißen, abgeflach-
ten Partikel in direktem Kontakt mit der Umgebungsatmosphäre stehen, bevor das 
nächste Spritzpartikel auftrifft. Dieser Anteil der Oxidation ist besonders hoch, wenn 
die Spritzpartikel im flüssigen Zustand auf das Substrat prallen, dort infolge der ho-
hen kinetischen Energie stark abflachen und sich die Teilchenoberfläche um ein Viel-
faches vergrößert. 
Für das Verarbeiten von Spritzzusatzwerkstoffen können Prozesstemperaturen und 
Gasgeschwindigkeiten durch die Auswahl eines thermischen Spritzverfahrens vorge-
geben werden. Bei der Anwendung von atmosphärischen thermischen Spritzverfah-
ren kann eine Sauerstoffaufnahme der Spritzpartikel und der Beschichtung nicht voll-
ständig vermieden werden. Dies bedingt grundsätzlich Probleme bei der Anwendung 
von Spritzzusatzwerkstoffen auf der Basis von Si3N4 bzw. SiC, da sich durch die er-
forderlichen Prozesstemperaturen und die oxidierend wirkende Umgebungsatmo-
sphäre ein Oxidieren der Hartstoffe nicht vollkommen vermeiden lässt. Durch das 
Verlagern des Spritzprozesses in eine Niederdruckatmosphäre kann zwar der oxidie-
rende Einfluss der Umgebungsatmosphäre eingeschränkt werden, jedoch führt der 
niedrige Sauerstoffpartialdruck zum Zersetzen der vor der aktiven Oxidation schüt-
zenden Oxidschicht der Hartstoffpartikel. 
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Um die genannten Hartstoffe spritztechnisch nutzen zu können, gilt es, Werkstoffsys-
teme zu entwicklen, die ein Zersetzen der Hartstoffe vermeiden, und die Prozessfüh-
rung im Hinblick auf minimale Temperaturbeanspruchung der Spritzpartikel zu opti-
mieren. 
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2.3 Pulverförmige Spritzzusatzwerkstoffe zum thermischen Spritzen 
Für den Einsatz beim Verschleiß- und Korrosionsschutz auf Bauteiloberflächen wer-
den sowohl metallische als auch nichtmetallische Spritzzusatzwerkstoffe in Pulver- 
und Drahtform mittels thermischen Spritzens verarbeitet. 
Verbundpulver mit Hartstoffverstärkung für die thermische Spritztechnik finden breite 
Anwendung im Verschleiß- und Korrosionsschutz. Bei diesen Werkstoffen handelt es 
sich um Verbundstrukturen, die aus zwei oder mehreren Phasen mit unterschiedli-
chen Eigenschaften bestehen. Einerseits sind es in der Regel harte, verschleißbe-
ständige Karbide und andererseits weiche, zähe Metallmatrizes. Letztere gestatten 
es in begrenztem Maß, Verformungen plastisch zu relaxieren. Die Anwendung sol-
cher Verbundstrukturen ermöglicht es, die optimalen Eigenschaften beider Phasen 
während der Beanspruchung auszunutzen. 
Der übliche Kornfraktionsbereich von Spritzusatzwerkstoffen zum thermischen Sprit-
zen liegt zwischen 5 und 120 µm. Um, wie bereits im vorangegangen Kapitel be-
schrieben, eine gute Schichtqualität zu erzielen, ist eine auf den eingesetzten Spritz-
prozess abgestimmte Kornfraktion erforderlich. Dabei gilt, dass enge Pulverkornfrak-
tionierungen das Optimieren des Spritzprozesses vereinfachen. Demgegenüber ste-
hen allerdings höhere Kosten für das Herstellen feiner, eng fraktionierter Spritzpul-
ver. Für ein gutes Fließverhalten, gleichbedeutend mit einer kontinuierlichen, stö-
rungsfreien Förderung des Spritzzusatzwerkstoffs, ist die Kornform und die Korngrö-
ße entscheidend. Zu feines Pulver neigt dazu, sich an Unebenheiten bei der Pulver-
förderung bspw. in der Schlauchzuführung festzusetzen und infolge der Luftfeuchtig-
keit im Förderer zu klumpen. Beim Einsatz zu großer Pulverpartikel besteht die Ge-
fahr, dass einzelne Partikel nicht aufgeschmolzen werden, was zu einer mangelhaf-
ten Schichtqualität führt. Insbesondere führt der Einsatz großer Pulverpartikel zu ei-
nem Anstieg der Oberflächenrauheit. 
Der Einsatz einer kugelförmigen Pulvergeometrie bzw. von Hohlkugeln ist ideal zum 
Fördern mittels konventioneller Pulverfördersysteme. Das Verwenden ungleichförmi-
ger Pulverpartikel führt i.A. zu einer Verschlechterung des Fließverhaltens. 
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2.4 Verbundpulver Herstellungsverfahren 
Für das Herstellen homogener Spritzzusatzwerkstoffe stehen das Schmelzverdüsen, 
das Schmelzen und Brechen, das Agglomerieren und Sintern sowie das chemische 
Fällen zur Verfügung. 
Zum Herstellen von Verbundpulvern können unterschiedliche Verfahrensvarianten 
eingesetzt werden. Dabei findet das Agglomerieren und Sintern, sowie das Sintern 
und Brechen breite industrielle Anwendung. Darüber hinaus können mittels Hoch-
energiekugelmühlen im Batchbetrieb Verbundpulver unter industriellen Bedingungen 
hergestellt werden. Eine weitere Variante zum Herstellen von Verbundpulverstruktu-
ren stellt das chemische Umhüllen dar. Dieses Verfahren findet Anwendung bei der 
Herstellung von NiAl-Spritzwerkstoffen nach dem Sherrit-Gordon-Verfahren. Ein wei-
teres, industriell noch nicht weit verbreitetes Verfahren zum Herstellen von Verbund-
pulvern ist die Selbstführende-Hochtemperatur-Synthese (SHS). 
2.4.1 Schmelzverdüsen 
Mittels Schmelzverdüsen kann gezielt eine für Verbundpulver erforderliche Matrixle-
gierung erzeugt werden. Es finden Wasser- und Gasverdüsungsverfahren Anwen-
dung (Abb. 2.10). Dabei wird das Ausgangsmaterial in einem Tiegel auf Schmelz-
temperatur erhitzt und eine entsprechende Metall- bzw. Legierungsschmelze er-
zeugt. Zu diesem Zeitpunkt sind schmelzmetallurgische Reinigungs- und Vered-
lungsschritte im Hinblick auf die Legierungszusammensetzung möglich. 
Das erschmolzene Metall wird in einen Gießtrichter abgegossen. Durch die Öffnung 
am unteren Ende des Gießtrichters wird der flüssige Schmelzstrahl in die Zerstäu-
bungsdüse geleitet. Unter Ausnutzen der kinetischen Energie eines Zerstäubungs-
mediums (Gas oder Wasser) wird die Schmelze zu feinen Partikeln verdüst. 
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Abb. 2.10 Schmelzverdüsen [Paw 95]. 
Es existieren unterschiedliche Verdüsungsverfahren zum Herstellen feiner Metallpul-
ver. In Abb. 2.11 sind unterschiedliche Düsensysteme schematisch dargestellt. Das 
konventionelle Verfahren der Freifalldüsenanordnung ermöglicht das Herstellen ver-
düster Metallpulver. Jedoch weisen die mit diesem Verfahren verdüsten Pulver eine 
weite Kornfraktion auf. Zudem ist die Ausnutzung der kinetischen Energie zum Ver-
düsen der Metallschmelze nur gering. Durch das closed-coupled Verfahren kann die 
Effizienz des Verdüsungsprozesses gesteigert werden. Jedoch besteht die Gefahr 
des „Einfrierens“ der Schmelze, was den Prozess anfälliger gegen äußere Störungen 
macht. 
 
Abb. 2.11 Schematische Darstellung unterschiedlicher Düsenkonfigurationen. 
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Eine neue Verfahrensvariante stellt das Nanoval Verfahren dar. Mittels des Nanoval 
Verfahrens lassen sich sehr fein verdüste Pulverpartikel einer engen Kornfraktion 
herstellen. Der Schmelzstrahl wird durch eine laminare Gasströmung parallel zur Me-
tallschmelze stabilisiert, wobei der parallel strömenden Schmelze bereits vor der ei-
gentlichen Verdüsung Energie durch die Scherkräfte übertragen wird. Unterhalb des 
engsten Querschnitts der Lavaldüse erreicht die Gasströmung Überschallgeschwin-
digkeit. In diesem Bereich wird die Metallschmelze nicht mehr durch die Gasströ-
mung stabilisiert und spleißt in Multifilamente auf. Diese Feinstfäden brechen im Wei-
teren auf und bilden durch die Oberflächenspannung der Schmelze sphärische Ku-
geln bevor sie erstarren. Das Verfahren zeichnet sich gegenüber den konventionel-
len Verdüsungsverfahren durch eine hohe Effizienz und sehr enge Korngrößenvertei-
lung aus. 
Als eine Einflussgröße beim Schmelzverdüsen kann die Atmosphäre im Schmelztie-
gel und der Zerstäubungskammer aufgeführt werden. Dabei kann abhängig von dem 
zu verdüsenden Werkstoff im Bereich des Schmelztiegels eine Vakuum-, Schutzgas- 
oder Umgebungsatmosphäre eingestellt werden. Zum andern nehmen die Viskosität 
der Schmelze, das Zerstäubungsmedium und die Zerstäubungsbedingungen einen 
entscheidenden Einfluss auf das Verdüsungsergebnis. Abhängig von der eingesetz-
ten Verdüsungskonfiguration kann der Gasgehalt des verdüsten Pulvers gering (Va-
kuum-Schutzgas) bis hoch (Wasserverdüsung) eingestellt werden. Die Pulvermor-
phologie eines verdüsten Pulvers weist in der Regel eine ideal kugelige Form auf, 
eine Ausnahme stellen Wasser/Wasser verdüste Pulver dar, die eine eher unregel-
mäßige und spratzige Morphologie aufweisen. Typische Beispiele für gasverdüste 
Pulver sind Al, Cu und MCrAlY-Legierungen, Beispiele für wasserverdüste Werkstof-
fe sind Ni-, CoMoCrSi- sowie NiCrBSi-Pulver. 
2.4.2 Schmelzen und Brechen 
Bei dem Pulverherstellungsverfahren des Schmelzens und Brechens wird die 
Schmelze in eine Kokille vergossen. Nach dem Abkühlen erfolgt das Aufbrechen des 
kompakten Körpers und anschließend das Mahlen zu kleinen Pulverpartikeln. Bei-
spiele für geschmolzene und gebrochene Pulver sind Mo und keramische Spritzzu-
satzwerkstoffe wie z.B. Al2O3 und Cr2O3. Bedingt durch das Herstellungsverfahren 
weisen diese Pulver eine unregelmäßige Morphologie auf. 
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2.4.3 Sintern und Brechen 
Beim Sintern handelt es sich um ein pulvermetallurgisches Verfahren. Das zu sin-
ternde Pulver wird im ersten Arbeitsschritt zu einem Grünkörper verpresst. Die ther-
mische Nachbehandlung, das Sintern, erfolgt bei einer Temperatur unterhalb des 
Schmelzpunktes und führt zum Übergang vom Pulver zum Kompaktkörper. Grund-
sätzlich unterscheidet sich der Sinterprozess metallischer Pulver nicht von dem ke-
ramischer. In beiden Fällen besteht die treibende Kraft in der Verringerung von Ober-
flächenenergie und innerer Defektenergie. Bei mehrphasigen Verbundpulvern kann 
als treibende Kraft noch das Verringern der freien Enthalpie durch Legierungsbildung 
hinzukommen. Bei metallischen Sinterprodukten wird die sinterbeschleunigende und 
porenfüllende Wirkung flüssiger Phasenanteile genutzt. Dabei kann das Schmelzen 
einer Komponente bei der Sintertemperatur oder einer sich unter der Sintertempera-
tur bildenden Phase auftreten. Für metallische Sinterkörper wird in der Regel eine 
inerte oder reduzierende Ofenatmosphäre eingestellt. Im Anschluss an das Sintern 
wird der Sinterkörper aufgebrochen und in feine Pulverpartikel aufgemahlen. Gesin-
terte und gebrochene Pulver weisen eine unregelmäßige Pulvermorphologie auf. 
Beispiele für gesinterte und gebrochene Pulver sind u.a. Mo, WC-Co, ZrO2-Y2O3. 
2.4.4 Agglomerieren und Sintern 
Die Entwicklung der Verbundpulver für das thermische Spritzen Anfang der 80iger 
Jahre zielte auf die Kombination unterschiedlicher Werkstoffeigenschaften der einge-
setzten Ausgangspulver in den Verbundpulverpartikeln [Esc 80]. 
Agglomerierte Pulver mit vorzugsweise kugeliger Form können durch den Einsatz 
eines Konvektions-Sprühtrockners hergestellt werden. In einer Suspensionslösung 
werden die Ausgangsmaterialien in einem Bindemittel kontinuierlich einem Zerstäu-
ber zugeführt. In einer Zerstäuberdüse wird die Suspensionslösung tropfenförmig in 
einen heißen Luftstrom eingeleitet. Durch das Zerstäuben vergrößert sich die Gut-
oberfläche, so dass die geringe relative Feuchte der flüssigen Phase verdampfen 
kann. Als Trocknungsgas wird i.d.R. heiße Luft eingesetzt. Die Trocknungsge-
schwindigkeit der Pulverpartikel und die Qualität des Fertiggutes sind im Wesentli-
chen von dem Zerstäubungsvorgang und damit von der Art der Sprühvorrichtung ab-
hängig. Industriell finden drei Versprüharten Anwendung: Neben der Drall-Düse wer-
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den pneumatische Düsen und Zentrifugalsprüher eingesetzt. In Abb. 2.12 ist sche-
matisch der Aufbau eines Sprühtrockners mit rotierendem Versprüher dargestellt. 
 
Abb. 2.12 Schematischer Aufbau eines Sprühtrockners [Paw 95]. 
Abhängig von den eingesetzten Ausgangswerkstoffen lassen sich systemabhängig 
Partikelgrößen von 20-800 µm durch Agglomerieren herstellen. Das Versprühen der 
Suspensionslösung ist abhängig von der Dichte, der Grenzflächenspannung und der 
dynamischen Viskosität. Dabei ist die Dichte der umgebenden Atmosphäre sowie die 
Relativgeschwindigkeit zwischen Zerstäubungsgas und der Suspensionslösung zu 
berücksichtigen. 
Das Abscheiden der getrockneten Pulver erfolgt in einem leistungsfähigen Zyklon. 
Mittels Agglomerierens lassen sich kugelige oder hohlkugelige Verbundpulverpartikel 
mit einem guten Fließverhalten herstellen [Krö 78]. 
Als Binder zum Herstellen der Agglomerate finden u.a. Polyvinylalkohol, Methyl Cel-
lulose und Polyethylen Anwendung. Innerhalb der agglomerierten Pulverpartikel 
kommt eine Kombination von chemischer Reaktion, mechanischer Verklammerung, 
Binderbrücken und van der Waal´schen Kräften zum Tragen. 
Die agglomerierten Pulver werden zum Erhöhen der Verbundfestigkeit und der Dich-
te der einzelnen Partikel im Anschluss an das Agglomerieren gesintert. Die Tempera-
turregime werden so gewählt, dass die Sintertemperatur unterhalb der Schmelztem-
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peratur der einzelnen Komponenten bzw. unterhalb unzulässig ablaufender Reaktio-
nen im Pulververbund liegt. Im Anschluss an die thermische Nachbehandlung wer-
den die agglomerierten und gesinterten Pulver auf die für das thermische Spritzen 
erforderlichen Kornfraktionen gesichtet. Typische Beispiele agglomerierter Pulver 
sind u.a. Mo, WC-Co, Cr3C2-NiCr und Al2O3-TiO2. 
2.4.5 Chemisches Umhüllen 
Zum Herstellen chemisch umhüllter Pulverpartikel ist, abhängig vom zu umhüllenden 
Werkstoff, eine Aktivierung der Oberfläche der zu beschichtenden Partikel oder eine 
Bekeimung (z.B. mit Palladium für keramische Partikel) notwendig. Das Bekeimen 
der Pulverpartikel bedingt allerdings lange Prozesszeiten und hohe Pulverherstel-
lungskosten. 
Industrielle Anwendung findet das Umhüllen von Pulverpartikeln in dem sogenannten 
Sherrit-Gordon-Verfahren. Dabei werden die eingesetzten Pulverpartikel aus einer 
Nickel-Amoniumsulfat-Lösung in einem Autoklaven bei Drücken von bis zu 2,5 MPa 
und einer Temperatur von 177-204 °C in Wasserstoff mit Nickel umhüllt. Dieses Ver-
fahren ermöglicht das großtechnische Umhüllen von Pulverpartikeln in einem weiten 
Größenbereich. Technische Anwendung findet das Verfahren beim Herstellen von 
Ni-Al und Ni-Graphitpulvern. 
2.4.6 Selbstführende Hochtemperatur-Synthese 
Ein neues, industriell noch nicht verbreitetes Verfahren zum Herstellen von Verbund-
pulvern stellt die Selbstführende-Hochtemperatur-Synthese (SHS) dar. Sie nutzt die 
exotherme Reaktion eines Gemisches von Elementen bei hohen Temperaturen. 
Durch eine Initialzündung wird die Reaktion der reaktiven Komponenten (z.B. Al, Ti, 
Mo) eingeleitet. Es bildet sich eine Reaktionsfront mit Verbrennungstemperaturen 
von bis zu 3800 °C aus, die selbstführend mit einer Geschwindigkeit von 0,1-
20 cm/min durch den Reaktanten wandert und zu einer Umwandlung der 
Ausgangsmaterialien führt. Durch die bei der exothermen Reaktion frei werdende 
Energie bei der Bildung der Hartstoffe werden die Matrixkomponenten 
aufgeschmolzen. Im Anschluss an die Synthese wird das Syntheseprodukt 
aufgebrochen und fraktioniert. 
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2.4.7 Mechanisches Legieren 
Das mechanische Legieren wurde u.a. zum Herstellen oxidpartikelverstärkter Nickel-
legierungen entwickelt. In diesem Zusammenhang wird der Prozess auch Hochener-
giemahlen genannt. Es handelt sich hierbei um einen Hochenergie-Kugel-
Mahlprozess, bei dem das mechanische Legieren aus dem wiederholten Brechen 
und Kaltverschweißen der beteiligten Ausgangswerkstoffe resultiert. Das Verfahren 
ermöglicht u.a. das Herstellen von röntgenamorphen Legierungen und nanostruktu-
rierten Pulverpartikeln. 
Durch das fortlaufende Brechen und Mahlen wird im Pulver ständig die Konzentration 
an Stapelfehlern, sowie die Fehlstellen- und Versetzungsdichte erhöht. Die hierbei 
anhaltend neu entstehenden Oberflächen zeichnen sich durch eine hohe Aktivität 
aus, so dass sich Karbid-Metall- sowie Oxid-Metall-Verbindungen hoher Festigkeit 
herstellen lassen [Jia 99]. 
Ausschlaggebend für die in das Pulver eingebrachte Verformungsenergie ist die Duk-
tilität des Ausgangswerkstoffs. Mit zunehmender Duktilität des zu mahlenden Werk-
stoffs tendiert das Mahlgut aufgrund der eingebrachten Verformungsenergie zum 
Partikelwachstum und so genannter Flake-Bildung. Ein weiterer Parameter für den 
Mahlprozess ist die Größe der Mahlkugeln. In der Theorie ist die Kontaktzone zwi-
schen den mahlenden Kugeln punktförmig. In der Realität macht sich allerdings die 
Hertz´sche Pressung bemerkbar, so dass sich infolge der Umwandlung der hohen 
kinetischen Energie eine Kontaktfläche, die von der Größe der eingesetzten Mahlku-
gel abhängt, einstellt. Mit abnehmendem Kugeldurchmesser nähert sich die Kontakt-
fläche wieder der idealen Punktform an und ermöglicht somit hohe Verformungs-
energien je Volumenanteil des eingesetzten Mahlguts. Die Forderung nach kleinen 
Kugeldurchmessern, die trotz der geringen Masse eine hohe kinetische Energie auf-
weisen, führte zu der Entwicklung neuer Hochenergie-Kugelmühlen. 
Diese Weiterentwicklung konventioneller Trommelmühlen besteht darin, die Trommel 
fest zu installieren und die Kugeln über einen Rotor zu beschleunigen. Als Mahlgut 
dient eine große Anzahl von Stahlkugeln mit einem Durchmesser von wenigen Milli-
metern. In Abb. 2.13 ist die Anordnung einer solchen Hochenergie-Kugelmühle 
schematisch dargestellt. 
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Abb. 2.13 Schematische Darstellung einer Hochenergie-Kugelmühle [Zoz 98]. 
Die horizontale Anordnung der Hochenergie-Kugelmühle ermöglicht es, bei Betriebs-
drehzahl den Einfluss der Schwerkraft auf das Mahlgut und die Mahlkugeln zu elimi-
nieren. Auf diese Weise werden Totzonen in der Mahleinheit vermieden. Die Anord-
nung ermöglicht eine gleichmäßige Verteilung der Kugeln und des Mahlguts, was 
eine homogene Aufteilung der Stoßprozesse in der Mahlkammer gewährleistet. 
Derartige Systeme ermöglichen das Herstellen mechanisch legierter Verbundpulver 
mit einer Mahlleistung von mehr als 80 kg/h. Anwendung findet dieses Verfahren u.a. 
in der Aufbereitung von Edelschrott, dem Herstellen des hochtemperaturbeständigen 
Ti-24Al-11Nb-Werkstoffs für Anwendungen in der Antriebstechnik [Zoz 96] sowie 
dem Herstellen von Ag-SnO2-Pulver für elektrische Anwendungen [Zoz 99]. 
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2.4.8 Mechanisches Mischen 
Das mechanische Mischen von Metallpulvern und Hartstoffen stellt eine sehr einfa-
che aber effiziente Möglichkeit zum Herstellen von Verbundpulvern dar. In erster Li-
nie erfolgt das Zumischen von Hartstoffen zur Verbesserung der Verschleißbestän-
digkeit. Die hierbei entstehenden Mischungen werden auch als Pseudolegierungen 
bezeichnet [Kno 81]. In verschiedenen Untersuchungen wurde die Möglichkeit zur 
Partikelverstärkung verschiedener Matrixlegierungen untersucht [San 85], [Lug 92]. 
Beim Verwenden von mechanisch gemischten Pseudolegierungen ist eine Vielzahl 
von Randbedingungen, wie z.B. das Verhältnis von Matrix zu Hartstoff [Wil 96], die 
Form der Hartstoffpartikel und deren Partikelgröße für das Verarbeiten mittels ther-
mischen Spritzens zu beachten [Jok 92]. Der Hartstoffanteil in den mechanisch ge-
mischten Pseudolegierungen liegt dabei zwischen 10 und 60 Gew.-%. Die Auftrags-
effizienz nimmt mit steigendem Hartstoffanteil deutlich ab und liegt meist zwischen 
30 und 60 % [Oec 00]. 
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2.5 Hartstoffe zum Einsatz in Verbundpulvern 
Für den Einsatz unter extremen Verschleißbeanspruchungen haben sich Hartstoffe, 
Hartlegierungen und Hartmetalle in einer Vielzahl von Anwendungen bewährt. Die 
Begriffsdefinition für diese Werkstoffe und Werkstoffsysteme ist nicht einheitlich. 
Unter dem Begriff Hartstoffe werden einphasige, metallische und nichtmetallische 
Werkstoffe zusammengefasst. Die metallischen Hartstoffe können in binäre oder ter-
näre Metallkarbide, -nitride, -silicide und -boride unterschieden werden. Vorzugswei-
se finden Hartstoffe der hochschmelzenden Elemente der IV-, V- und VI-Übergangs-
gruppe technische Anwendung [Kie 63]. 
Wie in Abb. 2.14 dargestellt, können die Hartstoffe auch gemäß ihres Bindungscha-
rakters in metallische Hartstoffe, kovalent sowie ionisch gebundene Hartstoffe einge-
teilt werden. 
 
Abb. 2.14 Einteilung der Hartstoffe entsprechend des Bindungscharakters. 
Die auch im Hochtemperaturbereich sehr harten kovalenten Werkstoffe weisen aller-
dings nur eine geringe thermische Stabilität auf. Demgegenüber sind die heteropola-
ren Oxidkeramiken sehr stabil und neigen nur im geringen Maße zu Wechselwirkun-
gen mit metallischen Schmelzen. Gegenüber den kovalenten Hartstoffen weisen die 
Oxidkeramiken jedoch geringe Härtewerte auf. 
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Die metallischen Hartstoffe sind die vielseitigsten Hartstoffe, da sie sich sowohl durch 
hohe Härten als auch eine hohe chemische Beständigkeit auszeichnen. Zudem las-
sen sich die metallischen Hartstoffe sehr gut von Metallen benetzen und finden aus 
diesem Grund weite Verbreitung zum Einsatz in MMC-Werkstoffen und Hartlegierun-
gen [Jok 92]. 
Beim Einsatz von Hartstoffen in Verbundpulvern für thermische Spritzapplikationen 
ist neben den Werkstoffkennwerten zudem das Benetzungsverhalten und die Reakti-
vität mit der eingesetzten Matrixlegierung von entscheidender Bedeutung. 
Die Materialkennwerte für unterschiedliche Hartstoffe sind in der Tab. 2.1 zusam-
mengefasst. Zum Herstellen hartstoffhaltiger Spritzschichten wird in großem Umfang 
Wolframkarbid (WC), Wolframschmelzkarbid (WSC) und Chromkarbid (Cr3C2) einge-
setzt. 
Tab. 2.1 Werkstoffkennwerte unterschiedlicher Hartstoffe [Fri 97]. 
Dichte Härte Schmelz-
punkt 
(z) - Zersetzung 
E-Modul lin. Wärmeaus-
dehnungskoeffizient
 
[g/cm3] [HV] [°C] [105 N/mm2] [10-6 K-1] 
Diamant 3,5 10 [Mohs]       3826 (z) 11,6 1 
c-BN 3,4 5000       2730 (z) 6,6 -- 
SiC 3,2 3500       2542 (z) 4,8 5,3 
Si3N4 3,4 2300       1900 (z) 2,2 2,8 
TiC 4,9 3200       3150 4,5 7,4 
WC 15,7 1780       2785 (z) 38 6,3 
Cr3C2 6,7 2280       1890 3,5 10,6 
Al2O3 3,4 2200       2045 4 8 
Cr2O3 5,2 2300       2440 – 6,7 
TiO2 4,2 1000       1900 2,05 9 
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2.5.1 Wolframkarbide 
Im Zweistoffsystem W-C (Abb. 2.15) wird die Existenz von drei karbidischen Phasen 
dokumentiert. Das Hochtemperatur-Karbid, die γ-Phase, ist nur oberhalb von 2535 °C 
stabil und kann durch schnelles Abschrecken erhalten bleiben. Das stöchiometrische 
δ-Monokarbid (WC) weist einen nur sehr engen Homogenitätsbereich auf und zer-
setzt sich oberhalb von 2785 °C peritektisch. W2C, die β-Phase, ist kongruent 
schmelzend und somit schmelzmetallurgisch herstellbar. Bei hohen Temperaturen 
weist es einen ausgeprägten Homogenitätsbereich auf. Bedingt durch das kongruen-
te Schmelzverhalten der β- und γ-Phase existieren drei Eutektika. 
 
Abb. 2.15 Zustandsdiagramm W-C [Bin 96]. 
WC weist aufgrund der hexagonalen Gitterstruktur eine Anisotropie der Härte auf. So 
beträgt die Härte für die Basisfläche 2200 HV und für die Prismenflächen 1300 HV. 
Aus diesem Grund wird ein gemittelter Härtewert von 1780 HV angegeben. Das W2C 
kristallisiert hexagonal dicht gepackt und weist eine mittlere Härte von 3000 HV auf 
[Kie 63]. Die Standardbildungsenthalpie für das Monokarbid beträgt  
∆H273 = -26,4 kJmol-1 [Kub 93]. Dies führt zu einer geringen chemischen Stabilität. In 
[Wil 89] wird der Beginn der Zersetzung mit 700 °C angegeben. Reines Wolframmo-
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nokarbid kann nicht schmelzmetallurgisch, sondern nur sintertechnisch hergestellt 
werden. 
Für spritztechnische Anwendungen wird insbesondere WC in Verbundpulvern mit 
einer Ni- bzw. Co-Matrix mit Gewichtsanteilen der Matrix von 12-17 Gew.-% einge-
setzt. Beim thermischen Spritzen mittels HVOF besteht dabei die Problematik, dass 
die Verbundpulverpartikel in einer oxidierenden, überstöchiometrisch eingestellten 
Verbrennung verarbeitet werden. Dies kann in dem Cermet-Pulver zu einem Kohlen-
stoffabbrand führen. Untersuchungen von Kreye [Kre 97] dokumentieren eine partiel-
le Entkohlung des WCs. Dabei wandelt sich das WC partiell in W2C um und durch 
den freien Kohlenstoff kann es zu einer partiellen Verfestigung der Matrixlegierung 
kommen. Beim Auftreffen der Spritzpartikel auf die Substratoberfläche erstarrt die 
Matrix zum Teil amorph und zum Teil kristallin unter der Bildung eines übersättigten 
Co-Mischkristalls sowie der Etha(η)-Phase (Co3W3C) [Hau 98]. Durch Parameterop-
timierung beim thermischen Spritzen gilt es u.a. die Entkohlung und Reaktionen mit 
der Matrix weitestgehend zu vermeiden. 
2.5.2 Chromkarbide 
In Abb. 2.16 ist das Zustandsdiagramm des Systems Cr-C dargestellt. Unter den 
Chromkarbiden existieren je nach Herstellungsverfahren drei unterschiedliche Pha-
sen. Zum einen das kubische Cr23C6 mit einem Kohlenstoffanteil von 5,45 Gew.-%, 
das hexagonale Cr7C3 mit einem Kohlenstoffanteil von 9 Gew.-% sowie die für die 
technische Applikation besonders interessante orthorombische Phase Cr3C2 mit ei-
nem Kohlenstoffanteil von 13,33 Gew.-%. Das Schmelzverhalten der Cr7C3 Phase ist 
kongruent. Cr3C2 zersetzt sich bei 1811 °C und Cr23C6 bei 1576 °C. 
Chromkarbide sind oxidationsbeständig bis ca. 850 °C. Aus diesem Grund finden 
Cr3C2-NiCr Verbundpulver insbesondere Anwendung zum Hochtemperatureinsatz 
oberhalb 500 °C. Gegenüber dem WC weist das Cr3C2 zudem eine geringere Dichte 
(6,68 gcm-3) auf. Beim thermischen Spritzen kann es infolge der hohen Temperatu-
ren und der überstöchiometrisch eingestellten Brenngasflamme zu einem Kohlen-
stoffabbrand und einer Oxidation kommen. Untersuchungen von Kreye dokumentie-
ren, dass diese Oxidation zu einer Beeinträchtigung der Kohäsion zwischen den Kar-
biden und der Matrix führt [Kre 97]. 
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Abb. 2.16 Zustandsdiagramm Cr-C [Bin 96]. 
2.5.3 Siliciumkarbid 
Synthetisiertes Siliciumkarbid (SiC) ist als Verbindung seit Anfang des 19. Jahrhun-
derts bekannt. Das natürliche Siliciumkarbid (Moissanit) konnte erst später nachge-
wiesen werden. Die Synthese von SiC im technischen Maßstab wurde erstmals ge-
gen Ende des 19. Jahrhunderts über die Umsetzung von SiO2 mit Koks bei Tempera-
turen oberhalb von 2200 °C durchgeführt (Acheson-Prozess). Mit einer Jahrespro-
duktion von 700.000 t ist SiC weltweit der meist hergestellte nichtoxidische Hartstoff. 
Der größte Teil des erzeugten SiC wird als Schleifmittel sowie als Ausgangsmaterial 
zum Herstellen von Feuerfestmaterialien im Ofenbau sowie von Hochtemperatur-
Heizkörpern (Silit-Stäbe) eingesetzt. 
Für spezielle Anwendungen kann hochreines, sehr feines SiC-Pulver durch das Ab-
scheiden aus der Gasphase erzeugt werden. Dabei werden SiC-Pulver  
(β-Modifikation) mit einem Korndurchmesser von 0,1-4 µm beispielsweise durch die 
Reaktion von SiH4-CH4 bei 1400 °C, durch die Reaktion von (CH3)4Si in Wasserstoff 
bei 1000 °C sowie von CH3SiH3 in einem Temperaturbereich von 1000-1800 °C oder 
durch die Reaktion von (CH3)4Si in einem Temperaturbereich von 600-1000 °C in 
Argonatmosphäre bei Drücken von 0,1-13,3 MPa erzeugt. 
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Die wesentlichen Eigenschaften von SiC sind die hohe Härte, hohe Warmfestigkeit, 
geringe Wärmeausdehnung und hervorragende Temperaturwechselfestigkeit. Die 
Werkstoffkennwerte werden nur von Borkarbid (B4C), dem kubischen Bornitrid (c-BN) 
und Diamant übertroffen. Hervorzuheben ist die Beständigkeit von SiC gegen Säuren 
und Laugen sowie gegen NE-Schmelzen. Insbesondere weist SiC eine im Vergleich 
zum konventionell eingesetzten WC (ρWC = 15,7 gcm-3) deutlich niedrigere Dichte 
(ρSiC = 3,2 gcm-3) auf. 
Aus dem Zweistoffsystem Si-C (Abb. 2.17) kann abgeleitet werden, dass SiC die ein-
zige Verbindung in dem System Si-C darstellt. SiC zersetzt sich oberhalb von 
2545 °C. Die freie Bildungsenthalpie von SiC beträgt ∆H273 = -66,5 kJmol-1 [Kub 93]. 
Diese hohe Bindungsenergie ergibt sich aus der sp3-Hybridisierung des Kohlenstoff-
atoms und führt zu der hohen Sublimationstemperatur und der hohen Härte von 25-
30 kNmm-2 nach Knoop. 
 
Abb. 2.17 Zustandsdiagramm Si-C [Bin 96]. 
β-SiC liegt als kubisch dichteste Packung (3C-Modifikation) vor. Für die hexagonale 
α-Modifikation sind 65 hexagonale und 119 rhomboedrische Polytypen bekannt. Die 
Stabilität dieser Polytypen ist sowohl von der Temperatur als auch von der Stöchio-
metrie (Si-C Verhältnis und Verunreinigungen) abhängig. 
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Bedingt durch das inkongruente Schmelzverhalten lässt sich SiC in reiner Form 
spritztechnisch nicht verarbeiten. Für den Einsatz von SiC in Verbundpulvern ergibt 
sich die Problematik, dass SiC mit nahezu allen Übergangsmetallen bereits im festen 
Zustand bei erhöhten Temperaturen unter der Bildung von Siliciden reagiert [Kal 95]. 
Zudem weist SiC bereits bei Raumtemperatur keine Beständigkeit gegen Sauerstoff 
auf. Die Oxidationsrate wird allerdings erst oberhalb 900°C signifikant. Die vielfach 
diskutierte, passive Oxidationsbeständigkeit von SiC in oxidierender Atmosphäre be-
ruht auf dem Bilden einer amorphen SiO2-Schicht, die ein weiteres Oxidieren der 
SiC-Pulverpartikel behindert. Die aktive Oxidation von SiC-Partikeln wird durch das 
Bilden von gasförmigem SiO oberhalb von 900°C in Sauerstoffatmosphäre nachge-
wiesen [Gme 92]. Somit ist bei dem Verarbeiten von SiC-Verbundpulvern neben der 
Reaktivität der SiC-Partikel die Prozesstemperatur und Verweilzeit im Heißgasstrahl 
von entscheidender Bedeutung. 
Die Reaktivität zwischen SiC und metallischen Gegenkörpern sowie metallischen 
Schmelzen ist Gegenstand umfassender Untersuchungen. Dabei konnten Reaktio-
nen zwischen SiC und Aluminium [Ber 83] bereits bei Temperaturen < 600°C nach-
gewiesen werden. Bei höheren Temperaturen kommt es zum Bilden von Al3C4. Das 
Ausmaß dieser Reaktion kann durch das Zulegieren von Si reduziert werden. 
Untersuchungen zur Reaktivität mit Cr zeigen auf, dass bei einem Druck von 7 MPa 
und einer Haltezeit von 100 h bei 1000 °C eine Reaktionszone von lediglich 10 µm im 
SiC nachgewiesen werden konnte. Untersuchungen zur Reaktivität mit Cr-Schmel-
zen belegen, dass SiC in der Cr-Schmelze gelöst wird. Beim Abkühlen bilden sich 
unterschiedliche Chromsilicide aus [Boo 68]. 
Über die Reaktivität mit Ni, Co, Pt, Fe und entsprechenden Legierungen wird u.a. in 
[Jac 83], [Cho 91] berichtet, dabei wird dokumentiert, dass SiC am stärksten mit Ni 
unter Bildung von Ni-Siliciden reagiert. Bei thermoanalytischen Untersuchungen wird 
eine exotherme Reaktion zwischen Ni und SiC bei 650 °C nachgewiesen. Tempera-
turen im Bereich zwischen 525 °C und 580 °C führen zu einer diffusionsgesteuerten 
Reaktion. In metallographischen Untersuchungen können für einen reinen Ni-
Gegenkörper Reaktionen zwischen SiC und Ni bei Temperaturen von 1000 °C und 
1150 °C belegt werden. Dabei entsteht eine lamellare Struktur aus δ-Ni2Si und  
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δ-Ni2Si mit Graphit. Die Ergebnisse der Untersuchungen zeigen, dass die Reaktionen 
zwischen SiC und dem Ni-Gegenkörper mit steigender Temperatur zunehmen 
[Jac 83]. In Abb. 2.18 ist ein isothermer Schnitts des ternären Systems Ni-Si-C bei 
1.150 °C dargestellt. 
 
Abb. 2.18 Ternäres Phasendiagramm Ni – Si – C bei 1150 °C [Jac 83]. 
In dem isothermen Schnitt sind die Existenzbereiche der Zweiphasenfelder zwischen 
δ und SiC, δ und Cg (Graphit) sowie δ und Ni aufgezeigt. Der Weg auftretender Reak-
tionen zwischen SiC und dem metallischen Gegenkörper ist in dem Phasendia-
gramm gestrichelt eingezeichnet. Im Interfacebereich zwischen Ni-Gegenkörper und 
SiC können sukzessiv unterschiedliche Phasen nachgewiesen werden. Mit zuneh-
mendem Abstand von der Keramik nimmt der Kohlenstoffgehalt bis zu dem Einpha-
senfeld der δ-Ni2Si Phase ab. Dieses Phasenfeld grenzt an das Zweiphasenfeld des 
Ni-Mischkristalls und der δ-Ni2Si Phase. Die theoretisch bestimmten Reaktionsberei-
che konnten in den entsprechenden Untersuchungen metallographisch nachgewie-
sen werden. 
In den Experimenten konnte darüber hinaus ein parabolischer Zusammenhang zwi-
schen Reaktionszonenbreite und der Reaktionszeit nachgewiesen werden. Abhängig 
von der Legierungszusammensetzung des metallischen Gegenkörpers können sich 
neben der δ-Ni2Si Phase und Graphit weitere Phasen bilden. Die stärksten Reaktio-
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nen treten bei einem reinen Ni-Gegenkörper auf. Das Zulegieren von Chrom führt zu 
einer Abnahme der Reaktionszonenbreite, die mit dem Zulegieren von Aluminium 
weiter reduziert wird. 
In den Untersuchungen zur Reaktivität zwischen SiC und Co wird eine im Vergleich 
zu Ni geringere Reaktivität dokumentiert [Cho 91]. Im Gegensatz zu Ni und Co konn-
ten im Kontakt zwischen Fe und SiC bis zu einer Temperatur von 700 °C unter atmo-
sphärischen Bedingungen keine Reaktionen nachgewiesen werden [Pel 99]. Hierzu 
wurden Fe-SiC Metall-Matrix-Verbunde mittels heißisostatischem Pressen (HIP) und 
Sintern hergestellt. Für das Herstellen der Verbunde fanden sowohl Fasern als auch 
Partikel Anwendung. Der SiC-Gehalt in den Verbunden beträgt dabei 5 Vol.-%. Die 
so hergestellten Verbunde wurden erhöhten Temperaturen für einen Zeitraum von 
3,8 h ausgesetzt. Eine Reaktionszone von bis zu 5 µm konnte für den bei einer Tem-
peratur von 1173 °C und einem Druck von 150 MPa hergestellten Werkstoffverbund 
nachgewiesen werden. Für die mittels Sinterns hergestellten Verbunde wurden bis 
1173 °C keine Reaktionen detektiert. Bei einer Sintertemperatur von 1273 °C können 
erste Phasenreaktionen festgestellt werden. Sintertemperaturen oberhalb von 
1373 °C führen zum vollständigen Auflösen der SiC-Partikel. Die Experimente doku-
mentieren, dass das Auflösen des SiCs in der Fe-Matrix ab einer Aktivierungsenergie 
von 205 kJmol-1 abläuft. 
In [Nik 91] wird das Benetzungsverhalten von SiC im Kontakt zu Metallschmelzen 
mittels einer Kontaktwinkelmessung untersucht. Hierzu werden flüssige Tropfen von 
Si, Sn, Cu und Ni im Kontakt mit monolithischem und polykristallinem α-SiC und mit-
tels CVD abgeschiedenem β-SiC in inerter Argonatmosphäre in Abhängigkeit von der 
eingestellten Temperatur untersucht. Die Experimente belegen, dass Sn den SiC-
Gegenkörper im untersuchten Temperaturbereich nicht benetzt. Dies ist in erster Li-
nie auf die SiO2 Passivschicht des SiC-Gegenkörpers zurückzuführen. Die Ergebnis-
se zum Benetzungsverhalten von SiC und Cu zeigen, dass die Cu-Schmelze den 
SiC-Gegenkörper schlecht benetzt. Der Kontaktwinkel ist durchweg größer als 90°. 
Im untersuchten Temperaturbereich von 1420 bis 1720 K kann aber eine Reaktion 
zwischen der Cu-Schmelze und SiC nachgewiesen werden. In diesen Untersuchun-
gen kann ein Kontaktwinkel zwischen SiC und Ni < 90° bestimmt werden. Im Tempe-
raturbereich bis 1770 K kommt es zu einer starken Reaktion zwischen SiC und der 
Ni-Schmelze. 
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Über das Benetzungsverhalten von SiC im System Fe-Si wird u.a. von Kalogeropou-
lo et al. [Kal 95] berichtet. Die Durchführung der Untersuchungen zur Reaktivität und 
Benetzung erfolgte im Vakuum. Auftretende Reaktionen wurden mittels SEM und 
Mirkosonde analysiert. 
In den Experimenten konnte das Bilden einer Schmelze im Interfacebereich bei einer 
Temperatur von 1465 K unterhalb der Schmelztemperatur von Eisen (Tm  = 1811 K) 
nachgewiesen werden. Dies ist auf den Schmelzpunkt erniedrigende eutektische 
Reaktionen im Interface zwischen SiC und dem Fe-Gegenkörper zurückzuführen. 
Die Ergebnisse der Untersuchungen dokumentieren ein Abnehmen des Benet-
zungswinkels mit steigender Temperatur. In metallographischen Analysen des Inter-
facebereiches wird eine ausgeprägte Reaktionszone, in der zusätzlich α-Eisen und 
Fe5Si3 vorliegen, nachgewiesen. 
In weiterführenden Untersuchungen wird durch das Zulegieren von 33 At.-% Si in 
dem Fe-Gegenkörper eine deutliche Verbesserung des Benetzungsverhaltens er-
zielt. Die Analyse des Interfacebereichs dokumentiert eine mit steigendem Si-Gehalt 
abnehmende räumliche Ausdehnung der Reaktionszone. Ein weiteres Zulegieren bis 
auf 66 At.-% Si in die Eisenmatrix führt nicht zu einer Verbesserung des Benet-
zungsverhaltens. 
In Abb. 2.19 ist der isotherme Schnitt des ternären Systems Fe-Si-C bei 1633 K 
schematisch dargestellt. In diesem Diagramm stellen die Kurven KI und IM die Zwei-
phasengleichgewichte und der Punkt I das Dreiphasengleichgewicht dar. 
Aus diesem Diagramm kann abgeleitet werden, dass der Kontakt von reinem Eisen 
mit SiC zu Auflösungsreaktionen im Interfacebereich führt. Entlang der gestrichelten 
Konode kommt es beim Abkühlen der Schmelze nach der Primärkristallisation von 
Fe zu einer Anreicherung der Fe-Matrix mit Si und C bis zum Punkt A. Bei einer wei-
teren Abkühlung läuft der Phasenzustandspunkt entlang der Line KI in Richtung des 
Dreiphasengleichgewichts. Hierbei wird Graphit ausgeschieden. Die Reaktion stoppt 
im Punkt I. Aus dem Diagramm kann abgeleitet werden, dass für Legierungszusam-
mensetzungen außerhalb der die Primärkristallisation begrenzenden eutektischen 
Rinne IM beim Abkühlen der Kohlenstoffgehalt zunimmt. Demnach wird beim weite-
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ren Abkühlen kein Graphit ausgeschieden, dies führt zu einer Abnahme der Auflö-
sungsreaktionen des SiC. 
 
Abb. 2.19 Ternäres Zustandsdiagramm Fe-Si-C bei 1633 K [Kal 94]. 
Demnach ist für ein gutes Benetzen des SiC nicht unbedingt eine Reaktionszone 
erforderlich. Es kann abgeleitet werden, dass der maßgebliche Einfluss auf die Be-
netzung des SiC nicht auf die Intensität der chemischen Reaktionen sondern viel-
mehr auf die physikalisch-chemischen Eigenschaften der entstehenden Grenzflä-
chen zurückzuführen ist. Demnach ist das Kriterium zur Auswahl eines Legierungs-
elements zum Verbessern der Benetzung nicht das Maß der Reaktivität mit dem Ge-
genkörper sondern die Fähigkeit, den Interfacebereich günstig zu beeinflussen. Die 
Verbesserung der Benetzungsfähigkeit wird auf einen Chemisorptions-Mechanismus 
zurückgeführt, wobei Si an der Grenzfläche absorbiert wird und stark lokalisierte Bin-
dungen mit SiC bildet [Kal 94]. 
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2.5.4 Siliciumnitrid 
Über die Reaktion von Silicium mit Stickstoff bei erhöhten Temperaturen wird erst-
mals 1857 von Deville und Wohler berichtet. Über den praktischen Einsatz von Si3N4 
für Thermoelementummantelungen, Schmelztiegel und Raketendüsen berichten Col-
lins und Gerby erstmals 1955 [Cah 94]. Das Herstellen der Si3N4-Keramik erfolgt 
durch Nitrieren von Si-Pulverpresslingen und wird nachfolgend als reaktionsgebun-
denes Si3N4 (RBSN-Reaction Bonded Silicon Nitride) bezeichnet. 
Si3N4-Werkstoffe weisen hohe Festigkeiten und Bruchzähigkeiten bis in den Tempe-
raturbereich von 1100-1400 °C auf. Dabei haben sich verschiedene Ingenieurkera-
miken, die sich durch spezielle Herstellungstechnologien und Eigenschaften unter-
scheiden, herausgebildet [Mic 94]. 
Si3N4 weist kovalente Si-N-Bindungen hoher Bindungsenergie auf. Aufgrund des ko-
valenten Bindungscharakters haben die Siliciumatome ähnlich wie im SiO2 eine 
tetraedische Koordination. Damit ist die Vielfalt der möglichen Modifikationen stark 
eingeschränkt. Si3N4 liegt in zwei Modifikationen vor. Die α-Modifikation ist oberhalb 
1200 °C metastabil. Sowohl das α-Si3N4 als auch das bei tiefen Temperaturen stabile 
β-Si3N4 weisen die gleiche chemische Zusammensetzung und Dichte auf. Beide Mo-
difikationen kristallisieren hexagonal, unterscheiden sich aber in der Anordnung der 
Tetraeder entlang der z-Achse. Bedingt durch die unterschiedliche Stapelfolge beider 
Si3N4-Modifikationen entstehen beim β-Si3N4 Kanäle entlang der z-Achse. In der 
Struktur des α-Si3N4 entstehen anstatt dieser Kanäle Hohlräume. Dies führt zu dem 
niedrigeren Stickstoffdiffusionskoeffizienten der α-Modifikation. Die Eigenschaften 
beider Modifikationen sind in Tab. 2.2 zusammengefasst. 
Si3N4 zersetzt sich unter atmosphärischen Bedingungen bei einer Temperatur von 
1900 °C [Fir 97]. Auch unterhalb dieser Temperatur kommt es zum teilweisen Zer-
setzen durch Bilden von gasförmigem Si [Mic 94]. 
Anwendung findet Si3N4 bei der Herstellung von Sinterwerkstoffen. Um ein Zersetzen 
des Si3N4 zu verhindern und ein Sintern zu ermöglichen, werden Sinteradditive ver-
wendet, die mit dem an der Oberfläche des Si3N4 vorhandenen SiO2 und dem Si3N4 
eine flüssige Phase bilden. Der für das Sintern erforderliche Stofftransport erfolgt ü-
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ber die flüssige Phase, die nach dem Sinterprozess teilweise als amorphe oder kri-
stalline Korngrenzenphase vorliegt. Zum Sintern werden überwiegend Oxide einge-
setzt, die sich unter den Sintern nicht in Nitride umwandeln. Die Zusammensetzung 
der Sinteradditive nimmt dabei Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften der 
Si3N4-Sinterkeramiken wie z.B. die Risszähigkeit. 
Tab. 2.2 Eigenschaften unterschiedlicher Si3N4-Modifikationen. 
Eigenschaft β-Si3N4 α-Si3N4 
Raumgruppe P 63/m P 31c 
Formeleinheiten pro Elementarzelle 2 4 
Gitterparameter a / c [nm] 0,761 / 0,291 0,776 / 0,562 
Dichte [kgcm-3] 3,192 3,183 
N – Selbstdiffusion bei 1450 °C cm-2s-1 10-15 10-19 
Vickers Härte, Last 500 g, [kgmm-2] 1550 > 2100 
Thermische Leitfähigkeit bei RT [cal(cmsK)-1] 13,3 x 10-2 14,3 x 10-2 
Thermische Ausdehnung (RT – 1000 °C) [ 10-6K-1] 3,1 2,5 
Zum Herstellen dichter Sinterformkörper wird ein Si3N4-Pulver mit den Additiven (z.B. 
Al2O3, Y2O3, MgO) gemischt und nach dem Formgebungsverfahren bei Temperatu-
ren zwischen 1750 bis 1950 °C gesintert. Um die thermisch induzierte Zersetzung 
von Si3N4 zu verhindern, wird das Sintern bei erhöhtem Druck durchgeführt. In Abb. 
2.20 ist das Stabilitätsdiagramm für Si3N4 im Gleichgewicht mit gasförmigem Si und 
N2 als Funktion des N2-Partialdrucks und der Temperatur dargestellt. 
Aus Abb. 2.20 kann abgeleitet werden, dass sich Si3N4 unter atmosphärischen Be-
dingungen oberhalb einer Temperatur von 1900 °C in flüssiges und gasförmiges Si 
sowie molekulares N2 zersetzt. Für erhöhte N2-Partialdrücke ist es möglich, die Zer-
setzung bis zu Temperaturen von 2200 °C zu verhindern. Hierzu ist allerdings ein N2-
Partialdruck >106 Pa erforderlich. Das Fenster für Sinterprozesse ist in der Abb. 2.21 
gestrichelt eingezeichnet. 
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Abb. 2.20 Stabilitätsdiagramm für Si3N4 [Gme 94]. 
Dichte Si3N4-Sinterkeramik kann im Gasdruckverfahren bei Drücken von bis zu  
10 MPa hergestellt werden [Wött 89]. Bei Erreichen der Liquidustemperatur der Bin-
derphase setzt die Verdichtung über Umlagerungsprozesse ein. Bei steigender Tem-
peratur finden zunehmend Lösungs- und Wiederausscheidungsprozesse im Sinter-
körper statt. Während des Sintervorgangs kann die metastabile α-Modifikation in die 
energetisch günstigere β-Modifikation umwandeln. Diese Phasenumwandlung ist ir-
reversibel. Das gelöste Si3N4 kann sich auf den vorhandenen Körnern ausscheiden 
oder es kommt zur Übersättigung der flüssigen Phase mit anschließender Keimbil-
dung und spontaner Kristallisation neuer β- Si3N4 Körner, die in Form von Stäbchen 
vorliegen. Dieses typische Gefügemerkmal bestimmt maßgeblich die hervorragenden 
mechanischen Eigenschaften bzgl. Risszähigkeit und Thermoschockbeständigkeit. 
Durch das Verwenden von α- Si3N4 Ausgangspulvern kann das Bilden anisotroper β- 
Si3N4 Körner gefördert werden. Des weiteren gelangt HPSN (Hot Pressed Si3N4) und 
HIPSN (Hot Isostatic Pressed Si3N4) als dichte Si3N4.Keramik zur Anwendung  
[Tan 98]. 
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Neben der reinen Si3N4-Phase können durch den Einbau bestimmter Elemente 
Mischkristallphasen gebildet werden. Eine Variante der Si3N4-Keramiken wird als 
Sialon bezeichnet. Der β-Si3N4 Mischkristall entsteht dabei durch die paarweise Sub-
stitution von Si4+ und N3- durch Al3+ und O2- (Si6-xAlxOxN8-x für β´-Sialon). Durch das 
Anreichern des Si3N4 mit höheren Sauerstoffgehalten lassen sich Mischkristallformen 
zwischen Si3N4 und Metalloxiden synthetisieren. Sialone weisen bei niedrigen Sinter-
temperaturen ähnlich gute Eigenschaften wie die Si3N4-Keramiken auf. 
Aufgrund der Kombination von hoher Festigkeit, Bruchzähigkeit und niedrigem Aus-
dehnungskoeffizienten im Vergleich zu anderen Keramiken wie z.B. SiC und Al2O3 
besteht hohes Interesse am industriellen Einsatz von Si3N4 Keramiken. Die hohe 
Festigkeit der Si3N4 Keramiken wird in erster Linie durch das Minimieren der Defekt-
größe erreicht. Dieses setzt den Einsatz eines verunreinigungsarmen Pulvers und 
optimierter Herstellungsparameter voraus. 
Von besonderem Interesse für den praktischen Einsatz ist das Hochtemperaturver-
halten von Si3N4. Nahezu alle über das Flüssigphasensintern hergestellten Si3N4-
Keramiken weisen einen Stabilitätsverlust oberhalb 1000 °C auf. Dieser Stabilitäts-
verlust ist in erster Line auf den Restglasfilm an den Korngrenzen der Si3N4-Körner 
zurückzuführen, der oberhalb 1000 °C viskoelastische Eigenschaften aufweist. Über 
die Modifikation der Korngrenzenphase ist es möglich, langzeithochtemperaturbe-
ständige Si3N4-Werkstoffe zu entwickeln. Dies kann z.B. durch den Einsatz von Y2O3 
als Sinteradditiv erfolgen. Eine andere Möglichkeit besteht darin, den Sinteradditiv-
gehalt zu minimieren. In sinteradditivarmen bzw. freien Si3N4-Werkstoffen bildet sich 
ein dünner, amorpher, SiO2-reicher Korngrenzenfilm, der sich durch eine hohe Vis-
kosität auszeichnet. An Sinteradditiven arme bzw. freie Si3N4-Keramiken weisen da-
her ausgezeichnete Hochtemperatureigenschaften auf. 
Oxidationsvorgänge im Hochtemperaturbereich sind die maßgeblichen Gründe für 
das Zersetzen von Si3N4-Keramiken im Langzeiteinsatz. Die Materialschädigung er-
folgt dabei über das Entstehen von Rissen, Blasen oder Poren an der Grenzfläche 
zwischen der Oxidschicht und der Si3N4-Keramik. Diese Defekte führen zur Abnahme 
der Festigkeit.  
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Si3N4 ist ähnlich dem SiC in oxidierender Atmosphäre instabil. Dabei wird die Stabili-
tät des Si3N4 durch die in oxidierender Atmosphäre entstehende Oxidschicht sowie 
die Diffusionsgeschwindigkeit des Sauerstoffs durch die entstandene Oxidschicht 
bestimmt. Die so ablaufende Oxidation wird als passive Oxidation bezeichnet. Bei 
einem niedrigen Sauerstoffpartialdruck entstehen gasförmige Oxidationsprodukte 
(SiO und N2), so dass das Bilden der Oxidationsschutzschicht verhindert wird. Durch 
den Wegfall dieser Diffusionsbarriere ist das Si3N4 dann einer aktiven Oxidation aus-
gesetzt. 
Der Oxidation von flüssigphasengesinterten Si3N4-Keramiken liegen komplexe Vor-
gänge zu Grunde. Die Korngrenzenphase in der Si3N4-Keramik stellt grundsätzlich 
einen Diffusionspfad dar. Dabei hängt die Diffusionskinetik von der Konstitution und 
chemischen Zusammensetzung der Korngrenzenphase sowie der Temperatur ab. 
Die Oxidation von Si3N4 setzt ab 1000 °C ein. Die Oxidationsprozesse der additivier-
ten Si3N4-Keramiken laufen oberhalb der Glasübergangstemperatur von 800-900 °C 
ab. Bei diesen Temperaturen kommt es zu viskosen Fließprozessen der amorphen 
Korngrenzenphase bzw. der Oxidationsprodukte. Das durch die Oxidation des Si3N4 
entstehende SiO2 reagiert dabei mit der flüssigen Korngrenzenphase. Die Reaktion 
der Additiv- und Verunreinigungsionen mit dem an der Oberfläche des Si3N4 befindli-
chen SiO2 führt dabei zur Bildung einer niedrig viskosen oxidischen Glasphase. Beim 
Abkühlen kann es zur Entglasung der amorphen oxidischen Schicht auf der Si3N4-
Oberfläche und zu einer Veränderung der Entglasungsprodukte kommen. Diese Ver-
änderung der Korngrenzenphase ist mit einer Volumenabnahme verbunden, die zur 
Bildung von Mikrorissen führt. Diese Mikrorisse bedingen eine Abnahme der Oxidati-
onsbeständigkeit des Si3N4-Verbunds [Tan 98]. 
Im Hinblick auf thermische Spritzverfahren  spielt neben der Oxidation des Si3N4 die 
Reaktivität und Benetzbarkeit eine entscheidende Rolle für den Einsatz in Verbund-
pulvern mit metallischer Matrix. Untersuchungen zur Reaktivität von mittels CVD-
Verfahren abgeschiedenen amorphen Si3N4-Schichten mit Si-Schmelzen dokumen-
tieren im Vergleich zu anderen Metallschmelzen eine geringere Reaktivität. Der di-
rekte Kontakt zwischen Si3N4 und Si(l) bei einer Temperatur von 1450 °C und einer 
Haltezeit von 5 min führt zum Ausbilden einer Reaktionszone. Die Ergebnisse der 
Untersuchungen dokumentieren, dass die Si3N4-Beschichtung anfänglich als α-Si3N4 
mit geringen Anteilen an β-Phase vorliegt. Mit zunehmender Zeit wandelt sich das α-
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Si3N4 vollkommen in die energetisch günstigere β-Si3N4 Phase um [Par 88]. Kontakt-
winkelmessungen zur Benetzung von Si3N4 mit Si-Schmelze variieren stark mit den 
Untersuchungsbedingungen. So wird im direkten Kontakt bei 1430 °C ein Benet-
zungswinkel von 83° gemessen. Nach 30 min beträgt der Benetzungswinkel 45°. Der 
Ausgangswinkel der Benetzungsversuche weist eine starke Abhängigkeit der Benet-
zung von der Sauerstoffkonzentration an der Si3N4-Oberfläche auf [Li 90]. 
Die Ergebnisse aus den Untersuchungen zur Reaktivität von Si3N4 mit Fe dokumen-
tieren Auflösungsreaktionen des Si3N4 bereits bei Temperaturen von 700 °C. Diese 
Reaktion wird durch den Si-Gehalt in der Fe-Si Legierung kontrolliert [Tur 63]. Si3N4 
wird dabei nur schlecht durch die Fe-Schmelze benetzt. Der Ausgangskontaktwinkel 
beträgt 90°. Mit steigender Temperatur flacht der Tropfen ab und es wird N2 und das 
Bilden von Fe-Siliciden nachgewiesen [Nyg 93]. Im Kontakt mit Stählen und Guss-
werkstoffen werden mit der Fe-Schmelze vergleichbare Ergebnisse erzielt. Im Kon-
takt mit Co- und Ni-haltigen Schmelzen wird eine starke Reaktivität verbunden mit 
Bildung unterschiedlicher Si-Verbindungen nachgewiesen. 
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2.6 Bisherige Untersuchungen zum thermischen Spritzen Si3N4- und SiC-
haltiger Verbundschichten 
Die Kombination der exzellenten mechanischen, thermischen und chemischen Ei-
genschaften von Si3N4 und SiC führte zu vielseitigen Anwendungen in unterschiedli-
chen technischen Bereichen. Aufgrund der werkstoffinhärenten Eigenschaften und 
der geringen Dichte für beide Werkstoffe besteht großes Interesse, Si3N4 und SiC 
mittels thermischen Spritzens zu verarbeiten. Aufgrund des inkongruenten Schmelz-
verhaltens lassen sich beide Werkstoffe in reiner Form spritztechnisch nicht verarbei-
ten. In einigen wenigen Arbeiten wurden verschiedene Lösungsansätze zum Verar-
beiten von Si3N4 und SiC mittels thermischen Spritzens untersucht. 
Der Grundgedanke einiger Lösungskonzepte beruht auf dem Einsatz von Si3N4- und 
SiC-Verbundpulvern. Durch das Einbetten in unterschiedliche Matrices wurde ver-
sucht, die temperaturinduzierte Zersetzung in weiten Grenzen zu vermeiden. 
In den Untersuchungen von Lugscheider et al. [Lug 90] wird ein Si3N4-Verbundpulver 
mittels Agglomerierens und Sinterns hergestellt. Als metallische Bindermatrix wird 
dabei Ni ausgewählt. Der Anteil der Bindermatrix variiert zwischen 5-60 Gew.-%. Die 
so hergestellten Si3N4-Verbundpulver wurden mittels Plasmaspritzen verarbeitet. Die 
Experimente dokumentieren, dass es nicht gelungen ist, hoch Si3N4-haltige Be-
schichtungen herzustellen. Diese Ergebnisse korrelieren mit der im vorangegange-
nen Kapitel beschriebenen Reaktivität zwischen Si3N4 und Ni. Insbesondere unter 
Berücksichtigung der hohen Temperaturen des Plasmaspritzprozesses erscheint 
dieser Lösungsansatz ungeeignet, hoch Si3N4-haltige Verbundschichten durch das 
thermische Spritzen herzustellen. 
Experimente von Smith et al. [Smi 93] zielen auf das Herstellen Si3N4-haltiger Be-
schichtungen durch reaktives Plasmaspritzen. Hierzu wird Siliziumpulver in Stick-
stoffatmosphäre mittels Plasmaspritzens verarbeitet. Die Analyse der Beschichtun-
gen dokumentiert jedoch nur eine geringe Umsetzung von Si in Si3N4. Durch Erhö-
hen der Substrattemperatur und längeren Reaktionszeiten konnte der Si3N4-Anteil in 
den Beschichtungen gesteigert werden. Die Untersuchungen belegen jedoch, dass 
die Reaktionen in erster Linie auf eine Nitrierung nach dem Beschichten zurückzu-
führen sind. Unter Berücksichtung wirtschaftlicher Aspekte ist dieser Verfahrensan-
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satz zum Herstellen hoch Si3N4-haltiger Beschichtungen unbrauchbar. In Untersu-
chungen von Eckard [Eck 96] wird ein in situ Temperverfahren zur Nitrierung von Si-
Mischpulvern vorgestellt. Hierzu werden Si-Pulver unterschiedlicher Morphologie mit-
tels Vakuumplasmaspritzens verarbeitet. Als Grundwerkstoff für die Beschichtungen 
wird Graphit verwendet. Die Analyse der Beschichtungen dokumentiert, dass durch 
den Einsatz eines Si- Si3N4-Mischpulvers höhere Stickstoffgehalte in den Beschich-
tungen eingestellt werden können. Mit steigender Temperzeit kann zudem der Stick-
stoffgehalt in den Schichten weiter erhöht werden. Der maximal einstellbare Stick-
stoffgehalt in den Beschichtungen beträgt 40 Gew.-%. Auch dieser Ansatz führte 
nicht zur industriellen Applikation. 
Die bislang erfolgreichsten Untersuchungen zum Herstellen von Si3N4-
Beschichtungen mittels thermischen Spritzens werden von Sodeka et al. [Sod 92] 
vorgestellt. Im Rahmen dieser Untersuchungen werden β´-Sialon Ausgangspulver 
der Zusammensetzung Si6-zAlzOzN8-z mit unterschiedlichen Substitutionsgraden her-
gestellt und mittels Plasmaspritzens verarbeitet. Das Herstellen der Spritzpulver er-
folgt durch die Reaktion entsprechender Ausgangsmengen von α-Si3N4, Al2O3 und 
AlN-Pulvern bei einer Temperatur von 1600 °C in Stickstoffatmosphäre. Die so her-
gestellten Pulver werden aufgebrochen und mittels Agglomerierens zu spritzfähigen 
Pulvern aufgearbeitet. Entsprechende Kornfraktionen des so hergestellten β´-Sialon 
Pulvers mit einem Restgehalt an Al2O3 werden mittels atmosphärischen Plasmasprit-
zens verarbeitet. Hierzu werden Ar/H2- und Ar/H2/N2-Gasgemische bei Plasmatron-
leistungen von bis zu 90 kW eingesetzt. Die Ergebnisse aus den Untersuchungen 
belegen, dass β´-Sialon Pulver mit geringen Substitutionsgraden (z = 1-2) nicht zu 
Beschichtungen verarbeitbar ist. Hingegen können bei Substitutionsgraden (z > 3) 
unterschiedliche β´-Sialon Beschichtungen mit einer Dichte von bis zu 70 Vol.-% her-
gestellt werden. Die hohe Porosität schränkt allerdings die Möglichkeiten für eine in-
dustrielle Applikation ein. 
Ähnlich den Lösungsansätzen zum Herstellen von Si3N4-Beschichtungen sind der 
Literatur verschiedene Konzepte zum Verarbeiten von SiC-Verbundpulvern zu ent-
nehmen. Das Einlagern von SiC in eine Ni-Matrix und anschließendes Verarbeiten 
mittels thermischen Spritzens führte dabei nicht zum Erfolg. Dies ist zum einen auf 
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das Zersetzen des SiC bei den hohen Prozesstemperaturen und zum anderen auf 
Reaktionen mit der metallischen Bindermatrix zurückzuführen [Breu 94]. 
Im Rahmen eines durch die EU geförderten Projekts [Bre 94] wurde die Möglichkeit 
zur Entwicklung keramischer Beschichtungen für tribologisch kritische Pumpenbau-
teile auf der Basis von SiC untersucht. Hierzu wird das Potenzial von SiC-Ni/Inconel 
Verbundpulvern, die mittels des Vakuumplasmaspritzens verarbeitet werden, unter-
sucht. Zum Schutz gegen die Oxidation beim Verarbeiten durch das Plasmaspritzen 
werden die SiC-Partikel mittels des Sherrit-Godon-Verfahrens mit Ni umhüllt. Die so 
umhüllten SiC-Partikel werden durch Agglomerieren mit den verschiedenen Matrices 
zu Verbundpulvern verarbeitet. Durch die hohe Reaktivität des SiC mit Ni erfolgt be-
reits bei Temperaturen oberhalb 500 °C das Auflösen des SiC in der Ni-Schicht. Be-
dingt durch die hohen Prozesstemperaturen ist bereits mit Zersetzungsreaktionen 
des SiC in den Verbundpulverpartikeln zu rechnen. In den so hergestellten Beschich-
tungen kann ein maximaler SiC-Gehalt von 25 Vol.-% dokumentiert werden. Die Er-
gebnisse der Verschleißuntersuchungen von SiC-Ni/Inconel Verbundschichten do-
kumentieren jedoch im Vergleich zu konventionell spritztechnisch verarbeiteten Cer-
mets eine geringere Beständigkeit. 
Bach et al. [Bac 98] untersuchten das Verarbeiten von Spritzzusätzen auf der Basis 
von SiC. Hierzu werden Verbundpulver auf der Basis von SiC-Cr hergestellt und mit-
tels unterschiedlicher Spritzverfahren verarbeitet. Die Analysen der Beschichtungs-
ergebnisse ergeben Reaktionen im Verbundpulver zu Chromcarbidmodifikationen, 
wobei in den erzeugten Beschichtungen nur geringe SiC-Anteile nachgewiesen wer-
den konnten. 
Chengchang et al. [Che 99] untersuchten mittels des Hochenergiemahlens herge-
stellte Fe-SiC Verbundpulver zum thermischen Spritzen. Hierzu werden die Ver-
bundpulver mit unterschiedlichen SiC-Gehalten mittels D-Gun verarbeitet. Detaillierte 
Untersuchungen der Beschichtungen dokumentieren, dass die Fe-Matrix mit den 
SiC-Partikeln reagiert und Eisensilicide in den Beschichtungen vorliegen. Dies ist 
zum einen auf die hohe Reaktivität zwischen Fe und SiC bei erhöhten Temperaturen 
und zum anderen auf die beim mechanischen Legieren entstehende hoch aktive SiC-
Partikeloberfläche zurückzuführen. In den Analysen der mittels mechanisch legierter 
Fe-SiC Verbundpulver hergestellten Beschichtungen kann nachgewiesen werden, 
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dass die Silicierung und die Karbidbildung in der Fe-Matrix während des Beschich-
tens zu einer Steigerung der Schichthärte führt. Jedoch können auch mit diesem Lö-
sungskonzept keine hohen SiC-Gehalte in den Beschichtungen realisiert werden. 
Über Forschungsaktivitäten zum Verarbeiten von SiC-Fasern durch das thermische 
Spritzen wird u.a. in [Dit 96] und [Zan 91] berichtet. Ziel dieser Untersuchungen ist 
das Herstellen von SiC-faserverstärkten Keramikschichten. Er werden Möglichkeiten 
aufgezeigt, aus SiC-Kurzfasern und einem keramischen Matrixwerkstoff (Al2O3 bzw. 
ZrO2) durch entsprechende Zerkleinerungs- und Granulierprozesse ein zum thermi-
schen Spritzen geeignetes Verbundpulver herzustellen. Der Anteil an SiC-Fasern in 
den Beschichtungen wird dabei durch das Pulveraufbereitungsverfahren sowie durch 
den thermischen Spritzprozess beeinflusst. Als Verfahren zum thermischen Spritzen 
wurde das Plasmaspritzen eingesetzt. Bedingt durch die Zersetzung der SiC-Fasern 
bei den hohen Prozesstemperaturen wird über einen max. SiC-Faseranteil in den 
Beschichtungen < 5 Vol.-% berichtet. 
Die bislang besten Ergebnisse zum Herstellen von SiC-Schichten mittels thermischer 
Plasmen werden von Wilden et al. in [Wil 00] vorgestellt. Dabei wird gegenüber kon-
ventionellen CVD-Verfahren eine Steigerung der Abscheideraten um 2 Größenord-
nungen realisiert. Als Ausgangswerkstoffe für die SiC-Synthese finden unterschiedli-
che, flüssige Si-Precursoren Anwendung. Es lassen sich mittels der Plasma-CVD-
Synthese diese Precursoren zu amorphen oder nanokristallinen Schichten verarbei-
ten. Dabei zeigt sich, dass sowohl DC- als auch HF-Plasmen zur Plasmajet-CVD-
Synthese geeignet sind. 
Die bisherigen Forschungsaktivitäten belegen eine nur sehr eingeschränkte Ver-
wendbarkeit von SiC und Si3N4 als Werkstoff für die thermische Spritztechnik. Den-
noch erscheint die auf den bisherigen Erkenntnissen aufbauende Entwicklung neuer 
Verbundpulver gerade im Hinblick auf den Kostenvorteil und die vielfältigen Einsatz-
möglichkeiten äußerst interessant. Dabei gilt es, die Zersetzungsreaktionen zum ei-
nen durch das Ausnutzen verfahrensspezifischer Vorteile der unterschiedlichen 
thermischen Spritzverfahren und zum anderen durch das Entwickeln neuer Verbund-
pulverkonzepte die Reaktivität mit der Matrixlegierung herabzusetzen, um so hoch 
hartstoffhaltige Beschichtungen mittels thermischen Spritzens herzustellen. 
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3. Zielsetzung und Methodik 
3.1 Zielsetzung 
Die internationale Wettbewerbsfähigkeit der thermischen Spritztechnik wird entschei-
dend durch die technologische Innovation auf dem Werkstoffsektor sowie der 
Herstellungs- und Verarbeitungstechnologien bestimmt. Das Entwickeln marktge-
rechter Produkte, die hinsichtlich Qualität und ökonomischer Gesichtspunkte interna-
tionalen Wettbewerbskriterien Rechnung tragen, ist aus heutiger Sicht der Garant für 
die Konkurrenzfähigkeit innovativer Unternehmen. Das Übertragen dieser Prämisse 
auf den Sektor des thermischen Spritzens beinhaltet das stetige Entwickeln und 
Verbessern bestehender Verfahren zum Verarbeiten unterschiedlicher Spritzzusatz-
werkstoffe sowie das Umsetzen neuer Werkstoffkonzepte, welche die steigenden 
Anforderungen an funktionale Bauteiloberflächen hinsichtlich mechanischer, thermi-
scher und/oder korrosiver Beanspruchungen berücksichtigen. Dabei gilt es zudem, 
neue Anwendungsfelder für das thermische Spritzen zu erschließen, um so die wett-
bewerbliche Grundlage für weitere Innovationen zu schaffen. 
Si3N4 und SiC weisen aufgrund der inhärenten Werkstoffeigenschaften ein großes 
Potenzial als Ingenieurkeramiken auf. Insbesondere kann für Si3N4-Keramiken eine 
hervorragende Thermoschockbeständigkeit nachgewiesen werden. Im tribologischen 
Kontakt ermöglichen Si3N4-Keramiken niedrige Reibungskoeffizienten. Aufgrund der 
hohen Härte eignet sich SiC speziell für den Einsatz zum Verschleißschutz. Neben 
der geringen Dichte, die es ermöglicht, das Schichtgewicht zu reduzieren, können 
durch den Einsatz von SiC erhebliche Kostenvorteile entstehen. 
Da beide Werkstoffe jedoch keine schmelzflüssige Phase aufweisen, sind sie in rei-
ner Form spritztechnisch nicht verarbeitbar. Zudem weisen beide Werkstoffe eine 
hohe Reaktivität mit nahezu allen Übergangsmetallen auf, was den Einsatz konventi-
oneller Verbundpulverherstellungsrouten stark einschränkt. 
Ziel der vorliegenden Arbeit ist es, neue Verbundpulver auf der Basis von SiC und 
Si3N4 zu entwickeln und mittels thermischer Spritzverfahren zu hoch hartstoffhaltigen 
Spritzschichten für den kombinierten Verschleiß- und Korrosionsschutz zu verarbei-
ten. 
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Hierzu gilt es, auf der Basis neuer Lösungskonzepte die metallurgischen und pro-
zesstechnischen Grundlagen zu erarbeiten, die es ermöglichen, geeignete Binder-
matrices für Si3N4- bzw. SiC-Verbundpulver zu entwickeln. Aufgrund des unter-
schiedlichen Reaktionsverhaltens beider Werkstoffe ist zu erwarten, dass verschie-
dene Bindermatrixkonzepte für das Herstellen der Verbundpulver zu entwickeln sind. 
Es gilt zudem, den Einfluss der eingesetzten Hartstoffpartikelgröße auf den Hart-
stoffgehalt der Spritzschichten zu untersuchen. Für die experimentellen Untersu-
chungen sollen unterschiedliche Herstellungsrouten in die Betrachtung einbezogen 
werden. In Abhängigkeit von dem eingesetzten Herstellungsverfahren ist zu untersu-
chen, ob eine thermische Nachbehandlung zu einer Verbesserung des Beschich-
tungsergebnisses führt. 
Durch den Einsatz unterschiedlicher thermischer Spritzverfahren soll der Einfluss der 
Prozessführung auf die erzielbaren Schichteigenschaften untersucht werden. Die 
mittels unterschiedlicher thermischer Spritzverfahren hergestellten Verbundschichten 
sollen in Bezug auf die Verschleiß- und Korrosionsbeständigkeit charakterisiert wer-
den. Anhand des Vergleichs mit konventionell eingesetzten Schichtsystemen besteht 
die Möglichkeit das Anwendungspotenzial der SiC- bzw. Si3N4-Verbundschichten 
darzustellen. 
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3.2 Methodik 
3.2.1 Verbundpulver auf der Basis von SiC und Si3N4 
Durch den Einsatz von Verbundpulvern ist beabsichtigt, die SiC- und Si3N4-Partikel in 
metallische bzw. oxidkeramische Bindermatrices einzubetten, deren Schmelzpunkt 
unterhalb der Zersetzungstemperaturen von SiC bzw. Si3N4 liegt. Die Hartstoffparti-
kel sind in den Verbundpulvern homogen einzulagern, so dass ein Großteil der SiC- 
bzw. Si3N4-Partikel nicht dem direkten Kontakt mit dem Heißgasstrahl bzw. Plasma 
ausgesetzt ist. Beim spritztechnischen Verarbeiten der Verbundpulver kommt es zum 
An- bzw. Aufschmelzen dieser niedrigschmelzenden Bindermatrices. Die dabei ent-
stehende Schmelzphase soll die SiC- und Si3N4-Partikel während des thermischen 
Spritzens benetzen und dabei vor Oxidations- und Zersetzungsreaktionen schützen.  
Für die Si3N4-Verbundpulver werden sowohl oxidkeramische als auch metallische 
Bindermatrices eingesetzt. Als Herstellungsroute für die Si3N4-Verbundpulver wird 
ausschließlich das Agglomerieren und Sintern eingesetzt. 
Im Rahmen der Untersuchungen werden für die SiC-Verbundpulver ausschließlich 
metallische Binder eingesetzt. Neben dem Agglomerieren und Sintern wird zudem 
das Potenzial einer an das Agglomerieren angeschlossenen Pyrolyse eines flüssigen 
SiC-Precursors zur Steigerung des keramischen Anteils in den Pulverpartikeln unter-
sucht. Durch den Einsatz der metallischen Bindermatrices kann zudem das mecha-
nische Legieren zum Herstellen von SiC-Verbundpulvern eingesetzt werden. Der 
Vorteil dieses Verfahrens liegt darin, sehr dichte Pulverpartikel mit einer homogenen 
Verteilung des SiC herzustellen. Zusätzlich zu den Verbundpulvern wird für die SiC-
Route zudem das mechanische Mischen zum Herstellen SiC-haltiger Beschichtun-
gen untersucht, da dieses Verfahren deutliche Kostenvorteile gegenüber den vorge-
nannten Herstellungsverfahren aufweist. 
3.2.2 Charakterisierung der Verbundpulver 
Die Grundlage zur Festlegung der Pulvercharakteristika wurde durch die Arbeits-
gruppen am International Institute of Welding (IIW) erarbeitet [Kil 96]. Dabei wurde 
das Grundprinzip und daraus abgeleitet eine praxisnahe, analytische Vorgehenswei-
se festgelegt. Auf Grund der Tatsache, dass in der Praxis die charakteristischen 
Eigenschaften und die Struktur bekannt sind, kann anhand spezifischer Analysen 
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genschaften und die Struktur bekannt sind, kann anhand spezifischer Analysen eine 
umfassende Charakterisierung des Spritzzusatzwerkstoffs vorgenommen werden. 
Die für die experimentellen Untersuchungen hergestellten unterschiedlichen Si3N4- 
bzw. SiC-Verbundpulver werden eingehend charakterisiert. Dabei werden die Ver-
bundpulver anhand der chemischen Zusammensetzung hinsichtlich der Hauptbe-
standteile erfasst. Zudem wird die Mikrostruktur der Verbundpulverpartikel hinsicht-
lich Korngrößenbereich und Kornverteilung, Mikrostruktur sowie Kornform anhand 
von Siebanalysen und metallographischen Schliffen mittels optischer und REM-
Untersuchungen beschrieben. Die Untersuchung der Konstitution der hergestellten 
Verbundpulver erfolgt anhand der Homogenität der Pulverpartikel sowie der Analyse 
der Bestandteile und Phasenbestandteile mittels der Röntgenfeinstrukturanalyse 
(XRD) und der energiedispersiven Röntgenanalyse (EDX). 
3.2.3 Spritztechnisches Verarbeiten der Verbundpulver 
Die hergestellten und charakterisierten Si3N4- und SiC-Verbundpulver werden auf 
unterschiedlichen thermischen Spritzsystemen verarbeitet. Dabei gilt es, zum einen 
die Bindephase an- bzw. aufzuschmelzen und zum anderen ist zu gewährleisten, 
dass die Hartstoffpartikel sich beim spritztechnischen Verarbeiten nicht zersetzen. 
Das thermische Spritzen ist durch die Vielzahl der einstellbaren Prozessparameter 
ein sehr komplexes Fertigungsverfahren. Das Optimieren im Hinblick auf die Qualität 
einer Spritzschicht ist ein grundlegendes Interesse.  
Für das Verarbeiten der Si3N4-Verbundpuvler werden zum An- bzw. Aufschmelzen 
der Binderphase sowohl hochenergetische Plasmaspritzverfahren als auch Hochge-
schwindigkeitsfallspritzsysteme eingesetzt. Im Rahmen des spritztechnischen Verar-
beitens werden dabei die maßgeblichen Prozessparameter erfasst, und deren Ein-
fluss auf das Beschichtungsergebnis analysiert. 
Zum Herstellen hoch SiC-haltiger Verbundschichten gilt es, niedrige Prozesstempe-
raturen und kurze Verweilzeiten der Pulverpartikel im Heißgasstrahl zu realisieren. 
Hierzu werden die SiC-Verbundpulver auf unterschiedlichen HVOF-Anlagen-
systemen spritztechnisch verarbeitet. 
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3.2.4 Charakterisierung der Spritzschichten 
Für die Charakterisierung der Struktur der Beschichtungen werden die Spritzschich-
ten mittels lichtmikroskopischer Untersuchungen analysiert. Bei der Schliffpräparati-
on ist eine Vielzahl von Kriterien und Vorgehensweisen zu beachten. Beschädigun-
gen oder Veränderungen bei der Präparation können zu Fehlinterpretationen bei der 
Auswertung der Beschichtungsergebnisse führen [Sch 97], [Rei 96]. Für detaillierte 
Untersuchungen werden rasterelektronenmikroskopische Analysen an den Beschich-
tungen durchgeführt. In Kombination mit EDX ist das Identifizieren von Elementen 
und Elementkonzentrationen im abgebildeten Mikrobereich möglich.  
Die Untersuchungen zur Morphologie der gespritzten Schichten erfolgen anhand me-
tallographischer Schliffe. Hierbei ermöglicht die digitale Bildanalyse die quantitative 
Auswertung geometrischer Parameter wie z.B. Poren- und Phasenanteile. Voraus-
setzung für die digitale Analyse ist allerdings eine ausreichende Objektgröße (Anzahl 
der Pixel) sowie ein hinreichender Kontrastunterschied der einzelnen Phasen im un-
tersuchten Bereich. Die Angabe der Porosität und des Hartstoffgehalts der Beschich-
tungen ermöglicht das Optimieren der Spritzparameter mit dem Ziel einer geringen 
Porosität und eines hohen Hartstoffanteils. 
Zur Charakterisierung der mechanisch-technologischen Eigenschaften der Verbund-
schichten wird die Härte und das Verschleißverhalten der Beschichtungen analysiert. 
Die Härteprüfung der Verbundschichten nach Vickers erfolgt an Querschliffen mit 
einer Diamantpyramide bei einer Last von 0,05 N. Um den Einfluss von Messfehlern 
zu minimieren, werden jeweils 10 Einzelmessungen vorgenommen und neben dem 
Mittelwert die Standardabweichung angegeben. 
Um das Verschleißverhalten der thermisch gespritzten Schichten zu untersuchen, 
existiert eine Vielzahl an Prüfverfahren. Zur Beurteilung der Verschleißbeständigkeit 
der oxidkeramisch gebundenen Si3N4-Verbundschichten wird der Abrasions-
verschleiß nach ASTM G65 durchgeführt [Ast 91]. Dieses Modellprüfverfahren mit 
einem abrasiven Zwischenstoff ermöglicht das Charakterisieren des Verschleißver-
haltens keramischer Spritzschichten und ermöglicht einen Vergleich der Beschich-
tungen mit konventionellen Spritzschichten. 
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Bei dieser Verschleißprüfung wird die beschichtete Probenoberfläche mit einer defi-
nierten Last gegen ein gummibeschichtetes Laufrad gepresst, während Quarzsand 
von oben zwischen Probe und sich drehendes Gummilaufrad eingeleitet wird. Nach 
festgelegten Verschleißwegen wird der Masseverlust erfasst. Eine schematische 
Darstellung des Aufbaus der Abrasionsverschleißprüfung nach ASTM G65 ist in Abb. 
3.1 dargestellt. 
 
Abb. 3.1 Abrasionsverschleißprüfung nach ASTM G65. 
Im Rahmen der Untersuchungen zum Verschleißverhalten der SiC-Verbundschichten 
wird die Schwingverschleißprüfung eingesetzt. Dieses Modellprüfverfahren ermög-
licht die Simulation eines komplexen Beanspruchungszustandes mit einer hohen 
Flächenpressung ohne abrasiven Zwischenstoff. Dieses Methode hat sich für die 
Charakterisierung der Verschleißbeständigkeit von Cermet-Beschichtungen (z.B. 
WC-Co) bewährt und ermöglicht den direkten Vergleich mit den SiC-Verbund-
schichten. 
Bei der Schwingverschleißprüfung wird eine oszillierende Kugel mit einer definierten 
Normalkraft belastet. Infolge der hohen Punktbelastung reibt die Kugel eine kalotten-
förmige Vertiefung in die zu untersuchende Beschichtung. Zum Bestimmen des Ver-
schleißbetrages wird die entstandene Kalotte vermessen. Für die Untersuchungen 
an den SiC-Beschichtungen wird eine Al2O3-Kugel mit einem Durchmesser von 9 mm 
als Gegenkörper eingesetzt. Der Aufbau der Prüfvorrichtung ist in  
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Abb. 3.2 dargestellt. Die Parameter der Schwingverschleißprüfung sind in Tab. 3.1 
zusammengefasst. 
 
Abb. 3.2 Schematische Darstellung der Schwingverschleißprüfung. 
Tab. 3.1 Schwingverschleißparameter. 
Gegenkörper Kugel, Al2O3, ∅ 9 [mm] 
Belastung 20 [N]  
Frequenz 20 [s-1] 
Amplitude 1 [mm] 
Testdauer 60 [min] 
Temperatur Raumtemperatur 
Zur Charakterisierung der chemisch-technologischen Eigenschaften der thermisch 
gespritzten Verbundschichten werden unterschiedliche Korrosionsprüfungen durch-
geführt. Auf Grund des Aufbaus der Beschichtungen gestalten sich die Korrosions-
vorgänge komplexer als an unbeschichteten Oberflächen. Dabei kann neben dem 
korrosiven Angriff an der beschichteten Bauteiloberfläche zusätzlich im Interfacebe-
reich zwischen Beschichtung und Grundwerkstoff Korrosion auftreten.  
Zur Charakterisierung des Korrosionsverhaltens der beschichteten Proben unter at-
mosphärischen Einflüssen werden Auslagerungsversuche durchgeführt, die sich an 
den speziellen Anforderungen der Schichtsysteme im Einsatz orientieren. Eine Vor-
aussetzung für die Beständigkeit von thermisch gespritzten Schichten ist eine weit-
gehende Riss- und Porenfreiheit. Um die Beständigkeit der Beschichtungen zu cha-
rakterisieren, werden genormte Testverfahren in Klimakammern eingesetzt. Dabei 
werden die Beschichtungen unter dem Einfluss von Industrieatmosphäre (Kester-
nichtest, DIN 50018) und unter Belastung durch Sprühsalz (Salzsprühnebeltest, DIN 
50021) untersucht.  
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Um nur das Korrosionsverhalten der Beschichtungen zu untersuchen, werden die 
unbeschichteten Flächen des Stahlsubstrats versiegelt. Das Befestigen der Proben 
in der Klimakammer erfolgt so, dass eine gegenseitige Beeinflussung durch Konden-
sat ausgeschlossen ist. Die vor dem Auslagern ultraschallgestützt entfetteten Proben 
werden vor dem Korrosionstest sowie im getrockneten Zustand nach den einzelnen 
Zyklen ausgewogen. 
Die Salzsprühnebelprüfung wird mittels einer wässrigen NaCl-Lösung durchgeführt. 
Dabei wird die Massenkonzentration an Natriumchlorid mit 50 ± 5 gl-1 eingestellt. Der 
pH-Wert dieser Lösung beträgt 6,5 bis 7,2 bei einer Prüfkammertemperatur von  
35 ± 2 °C. Dabei sind die Untersuchungszyklen wie folgt gestaltet: Die Proben wer-
den 8 h in einer Atmosphäre mit 100 %-iger Luftfeuchtigkeit dem Salzsprühnebel 
ausgesetzt. Im Anschluss an den Sprühvorgang verbleiben die Proben in der Klima-
kammer bei 25°C Raumtemperatur. Vor Beginn des nächsten Sprühzyklus erfolgt 
eine visuelle Inspektion. Im Fall flächigen Korrosionsangriffs wird für die entspre-
chende Probe der Testzyklus abgebrochen. 
In der Korrosionsprüfung nach Kesternich werden die Beschichtungen auf Dichtheit 
und chemische Beständigkeit in feuchtwarmer schwefeldioxidhaltiger Atmosphäre 
geprüft. Im Testverlauf bildet sich an der Oberfläche der Verbundschichten Kon-
denswasser, das mit dem SO2-Gas in der Prüfkammer in einem von der Temperatur 
abhängigen Gleichgewicht steht. Dieser Kondensationsfilm ist an schwefliger Säure 
(H2SO3) gesättigt. Über Risse, durchgehende Poren sowie Korn- und Phasengren-
zen kann dieser Elektrolyt in die Verbundschicht eindringen. Dabei kann Spaltkorro-
sion den korrosiven Angriff beschleunigen. Für den Fall, dass der Elektrolyt bis an 
den Grundwerkstoff gelangt, tritt Unterkorrosion auf. Die dabei entstehenden Korro-
sionsprodukte können an die Probenoberfläche transportiert werden oder die entste-
hende Unterkorrosion führt zum Ablösen der Beschichtung.  
Die Probenvorbereitung für die Kesternichprüfung entspricht der des Salzsprühne-
belprüfung. Der Testzyklus der Kesternichprüfung gestaltet sich wie folgt: Für 8 h 
werden die beschichteten Proben einer 100%igen Luftfeuchtigkeit und einem SO2-
Gehalt von 0,67 Vol.-% ausgesetzt. Im Anschluss erfolgt das Auslagern für 16 h in 
Raumklima bei 25°C.  
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Die Beurteilung der Probenoberflächen erfolgt visuell. Die Proben werden nach je-
dem Zyklus ausgewogen. Zusätzlich werden sie im Anschluss an die Korrosionsprü-
fung metallographisch untersucht. 
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4. Versuchsdurchführung 
4.1 Verbundpulverherstellung 
4.1.1 Verbundpulver auf der Basis von Si3N4 
Zum Herstellen von Si3N4-Verbundpulvern wird im Rahmen dieser Arbeit das Agglo-
merieren und Sintern eingesetzt. Dabei werden wie im vorangegangenen Kapitel be-
schrieben sowohl oxidkeramisch gebundene (OSGN) als auch metallgebundene 
Si3N4-Verbundpulver (MGSN) entwickelt. 
Oxidkeramische Binderphasen werden als Sinterhilfsmittel zum Herstellen monolithi-
scher Keramiken eingesetzt. Die physikalischen und chemischen Prozesse, die bei 
der Wechselwirkung der Verbundpulverkomponenten auftreten, sind auf Grund um-
fangreicher Untersuchungen hinreichend bekannt [Wöt 90], [Mic 94]. Auf der Basis 
dieser Kenntnisse zum Herstellen von Si3N4-Sinterkeramiken werden geeignete o-
xidkeramische Bindermatrices entwickelt, die es ermöglichen, das Zersetzen der 
Si3N4-Partikel bei der thermischen Nachbehandlung und dem anschließenden Verar-
beiten mittels thermischer Spritzverfahren zu verhindern. Um die Si3N4-
Verbundpulver spritztechnisch verarbeiten zu können ist ein ausreichender Anteil 
schmelzflüssiger Phase in den Verbundpulverpartikeln zu gewährleisten. Der Binder-
phasenanteil in den Verbundpulverpartikeln wird ähnlich dem konventioneller Spritz-
zusatzwerkstoffe auf Anteile größer 20 Vol.-% eingestellt. 
Für die experimentellen Untersuchungen zum spritztechnischen Verarbeiten von 
Si3N4-Verbundpulvern mit oxidkeramischer Binderphase wird die Binderphasenzu-
sammensetzung variiert. Aus der Literatur [Mic 94] ist bekannt, dass eine Variation 
der Binderphasengehalte bis ca. 20 Gew.% nur geringfügigen Einfluss auf das Gefü-
ge von Sinterkeramiken hat. 
Aus [Gme 94] geht hervor, dass für geringe Binderphasenanteile auf der Basis von 
Al2O3/Y2O3 vorwiegend Y2Si3O3N4 und für hohe Binderphasenanteile Y2SiAlO5N als 
Korngrenzenphase vorliegt. Beim Einsatz höherer Al2O3/Y2O3-Binderphasenanteile 
wird im Sinterprozess neben der amorphen Binderphase auch YAG (Y3Al5O12) 
auskristallisieren. 
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Bei der thermischen Nachbehandlung der oxidgebundenen Si3N4-Keramik laufen 
Umwandlungsprozesse ab, die mit denen des konventionellen Sinterns vergleichbar 
sind. Die Phasenverhältnisse können im Jänike-Prisma (Abb. 4.2) dargestellt wer-
den. 
 
Abb. 4.1 Jänike-Prisma des Systems Si-Al-Y-O-N [Zie 87]. 
Die Zusammensetzung des Si3N4-Verbundpulvers liegt in dem in Abb. 4.2 dargestell-
ten Phasentetraeder, der von den Phasen Si3N4, Al2SiO2N2 (β-60-Modifikation), 
Y2SiO2O7 und Y3Al5O12 (YAG) begrenzt wird. Die im Temperaturbereich der thermi-
schen Nachbehandlung ablaufende Reaktion kann wie folgt zusammengefasst wer-
den: 
Si3N4 + Al2O3 + Y2O3 + SiO2  →  Si6-zAlzOzN8-z + Y-Si-Al-O-N-Glas  (4.1) 
Während des Sinterns erfolgt eine teilweise Umwandlung der metastabilen α- Si3N4-
Phase in die β-Modifikation über Lösungs- und Wiederausscheidungsprozesse. 
Durch langsames Abkühlen auf Temperaturen in den Bereich von 1450-1900°C wird 
die Glasphase ausgeschieden. Bei den im Rahmen dieser Untersuchungen einge-
setzten oxidkeramisch gebundenen Si3N4-Verbundpulver mit ausreichend hohem 
Oxidanteil entsteht die kristalline Phase Y3Al5O12 (YAG). 
Das Bilden der β´-Sialone (Si6-zAlzOzN8-z) wird durch das gleichzeitige Ersetzen von 
Si durch Al und von N durch O hervorgerufen und kann in den Si3N4-Verbundpulvern 
mittels Röntgenfeinstrukturanalyse nachgewiesen werden. 
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Abb. 4.2 Bereich für die Zusammensetzung der oxidkeramischen Si3N4-Verbundpulver. 
Als Ausgangswerkstoff für das Herstellen der oxidkeramischen Si3N4-Verbundpulver 
wird das durchreagierte Si3N4-Pulver des Typs Silizot 7038 (α-Si3N4) verwendet. In 
Tab. 4.1 sind die für die experimentellen Untersuchungen hergestellten oxidkera-
misch gebundenen Si3N4-Verbundpulver zusammengefasst. Das Sintern der Ver-
bundpulver erfolgt in N2-Atmosphäre. Durch Aufbrechen und Aussieben werden die 
für den jeweiligen Spritzprozess erforderlichen Kornfraktionen hergestellt. 
Tab. 4.1 Zusammensetzung der oxidkeramisch gebundenen Si3N4 – Verbundpulver. 
Verbundpulver Granulierprozess Binder – Additivgehalte 
[Gew.-%] 
Binderstruktur 
OGSN 1 Agglomerieren 6Al2O3, 4Y2O3 Amorph 
OGSN 2 Agglomerieren 12Al2O3, 12Y2O3 Amorph 
OGSN 3 Agglomerieren 16Al2O3, 16Y2O3 Amorph 
OGSN 4 Agglomerieren 20Al2O3, 16Y2O3 Amorph + Kristallin 
OGSN 5 Siebgranulieren 16Al2O3, 16Y2O3, 4AlN Amorph + Kristallin 
OGSN 6 Agglomerieren 16Al2O3, 16Y2O3, 4AlN Amorph + Kristallin 
OGSN 7 Agglomerieren 23Didym, 16Al2O3, 4AlN Amorph + Kristallin 
OGSN 8 Agglomerieren 16 Al2O3, 16 Y2O3 Amorph + Kristallin 
OGSN 9 Agglomerieren 16Al2O3, 16Y2O3, 4,2AlN, 4,2SiO2 Amorph + Kristallin 
OGSN 10 Agglomerieren 16Al2O3, 16 Y2O3, 4,2AlN, 3MgO Kristallin 
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Überschüssiges SiO2 in den Verbundpulvern kann durch den Zusatz von AlN zu  
Sialon reagieren. Dadurch wird das Zersetzen der flüssigen Oxidnitridphase vermie-
den. Im Si3N4-Verbundpulver OGSN 7 wird der Ersatz von Y2O3 durch ein Neo-
dym/Praseodym-Mischoxid (Didym) beabsichtigt, um die Viskosität der Binderphase 
herabzusetzen und somit das Aufschmelzen beim spritztechnischen Verarbeiten zu 
verbessern. 
Für den Einsatz des Si3N4-Verbundpulvers des Typs OGSN 8 wird durch geeignete 
Vorbehandlung ein vorreagiertes β´-Sialon eingestellt. Dazu wird ein Gemisch aus 
Si3N4-Ausgangspulver, Al2O3 und AlN homogenisiert und vor dem Agglomerieren 
einer Wärembehandlung unterzogen. Während dieser thermischen Vorbehandlung 
findet eine gleichzeitige Substitution von Si durch Al und von N durch O statt. Der 
Grad der Umwandlung wird dabei durch die eingesetzten Oxide und das Sinterre-
gime bestimmt. Dabei lassen sich Sialone (Si6-zAlzOzN8-z) mit einem Substitutions-
grad von z=3 bereits im Verbundpulver herstellen. Durch die Zugabe von SiO2 
(OGSN 9) und MgO (OGSN 10) in den Si3N4-Verbundpulvern kann eine Stabilisie-
rung der Glasphase bei einer verringerten Viskosität der Schmelze erreicht werden. 
Auf der Basis der Untersuchungen zur Reaktivität und Benetzung mit Metallschmel-
zen wird als metallische Bindephase für die Si3N4-Verbundpulver Si ausgewählt. Im 
Rahmen dieser Untersuchungen werden metallgebundene Si3N4-Verbundpulver mit 
unterschiedlichem Si-Bindephasenanteil agglomeriert. Die hergestellten metallge-
bundenen Si3N4-Verbundpulver (MGSN) sind in der Tab. 4.2 zusammengefasst. 
Tab. 4.2 Zusammensetzung der metallgebundenen Si3N4 – Verbundpulver. 
Verbundpulver Granulierprozess Bindergehalt 
[Gew.-%] 
Binderstruktur 
MGSN 1 Agglomerieren 48 Si - kristallin 
MGSN 2 Agglomerieren 7 Si – kristallin 
MGSN 3 Agglomerieren 11 Si – kristallin 
MGSN 4 Agglomerieren 23 Si – kristallin 
MGSN 5 Agglomerieren 25 Si – kristallin 
MGSN 6 Agglomerieren 28 Si – kristallin 
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Die Temperaturregime der thermischen Nachbehandlung werden so geführt, dass 
die metallische Bindephase schmilzt. Bedingt durch die Temperaturführung des Sin-
terprozesses kann das im Ausgangspulver eingesetzte α-Si3N4 in die energetisch 
günstigere β-Modifikation umgewandelt werden.  
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4.1.2 Verbundpulver auf der Basis von SiC 
Zum Herstellen von SiC-Verbundpulvern werden metallische Matrixlegierungen aus-
gewählt, die es ermöglichen, die Reaktivität zwischen Matrixlegierung und SiC-
Partikel zu reduzieren. Weiterhin erfolgt die Auswahl der Matrixlegierungen so, dass 
eine gute Benetzung der Hartstoffpartikel erreicht wird, so dass die SiC-Partikel gut 
in die Spritzschichten eingebunden werden können. 
Experimentelle Analysen zur Reaktivität und Benetzung von SiC mit metallischen 
Schmelzen (Kap. 2.7.3) dokumentieren, dass SiC mit metallischen Gegenkörpern 
bereits im festen Zustand bei erhöhten Temperaturen unter der Bildung von Siliciden 
reagiert. Aus den Ergebnisse kann abgeleitet werden, dass bei Legierungszusam-
mensetzungen im Bereich der Primärkristallisation von Fe, Ni oder Co das SiC in Lö-
sung geht. Für Legierungszusammensetzungen, deren Zustandspunkte außerhalb 
der die Primärkristallisation begrenzenden eutektischen Rinne liegen, ist die Reaktivi-
tät zwischen Matrix und SiC-Partikel reduziert und das Benetzungsverhalten deutlich 
verbessert. 
Die Auswahl geeigneter Matrixlegierungen zum Einsatz für SiC-Verbundpulver erfolgt 
unter dem Gesichtspunkt, dass das Aufschmelzen der Matrixlegierung nicht zum 
Zersetzen des SiC führt. Die Auswahl des Legierungstyps kann anhand der Betrach-
tung der gewichtsspezifischen Enthalpie erfolgen. Hierbei wird die spezifische 
Enthalpie in Abhängigkeit von der Temperatur aufgetragen. In Abb.4.3 ist die spezifi-
sche Enthalpie [Jg-1] als Funktion der Temperatur für SiC sowie Ni und Co aufgetra-
gen. Aus der Abb. 3.3 kann abgeleitet werden, dass für ein Verbundpulver mit einem 
Hartstoffanteil von 50 Gew.-% das Aufschmelzen einer reinen Ni- bzw. Matrixlegie-
rung nicht zum Zersetzen des SiC führt. Beim Hinzufügen der gleichen Wärmemen-
ge für SiC und Ni bzw. Co liegt die Temperatur des SiC immer unterhalb der des Me-
talls. Somit kann die Ni- bzw. Co-Matrixlegierung aufgeschmolzen werden, ohne die 
Zersetzungstemperatur von SiC zu erreichen. 
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Abb. 4.3 Spezifische Enthalpie [Jg-1] als Funktion der Temperatur für SiC und Ni. 
Demnach sind Matrixlegierungen auf der Basis von Ni und Co für die Herstellung von 
SiC-Verbundpulvern grundsätzlich geeignet. In Abb. 4.4 ist das Zustandsdiagramm 
Ni-Si und in Abb. 4.5 das Zustandsdiagramm Ni-C dargestellt. 
 
Abb. 4.4 Zustandsdiagramm Ni-Si [Bin 96]. 
Die maximale Löslichkeit von Si in Ni beträgt gemäß des Zustandsdiagramms bei 
1143 °C ca. 8 Gew.-%. Aus dem Zustandsdiagramm Ni-C kann nur eine geringe Lös-
lichkeit von C in Ni abgeleitet werden. Zudem existieren in dem System Ni-C keine 
binären Phasen.  
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Abb. 4.5 Zustandsdiagramm Ni-C [Bin 96]. 
Es gilt, eine Legierungszusammensetzung auszuwählen, deren Zustandspunkt 
 außerhalb der Ni- bzw. Co-Primärkristallisationsfläche liegt. In einem pseudobinären 
Schnitt Ni-SiC sind ca. 1 Gew.-% C und ca. 6 Gew.-% Si in der Ni-Matrix erforderlich, 
um mit dem Legierungszustandspunkt außerhalb der Primärkristallisationsfläche von 
Ni zu liegen. Analoge Überlegungen gelten auch für das System Co-Si-C. Hier ist die 
Co-Matrix mit 1,5 Gew.-% C und 6 Gew.-% Si zu legieren. Neben dem Einsatz modi-
fizierter Ni- bzw. Co-Basislegierungen werden zudem kommerziell verfügbare selbst-
fließende Legierungen in die Untersuchungen einbezogen. Diese Legierungen wei-
sen jedoch den Nachteil auf, dass der Kohlenstoff in diesen Legierungen im Chrom-
karbid abgebunden vorliegt. 
In der Tab. 4.3 sind die Matrixlegierungen für das Herstellen agglomerierter SiC-
Verbundpulver zusammengefasst. 
Tab. 4.3 Ausgangsmatrixlegierungen zum Herstellen agglomerierter SiC-Verbundpulver. 
Legierungszusammensetzung Legierungstyp 
[Anteile in Gew.-%] 
Typ1 - Ni6Si1C 93 Ni - 6 Si - 1 C 
Typ 2 - Ni6Si1,5B1C 91,5 Ni - 6 Si - 1,5 B - 1C 
Typ 3 – Co6Si1,5C 92,5 Co - 6 Si - 1,5 C 
Typ 4 - Ni3,5Si2,25B0,7Cr0,1C 93,45 Ni - 3,5 Si - 2,25 B - 0,7 Cr - 0,1 C 
Typ 5 - Ni7Cr4,5Si1,5B0,7C 86,3 Ni - 7 Cr - 4,5 Si - 1,5 B - 0,7C 
Typ 6 – Co7Cr4,5Si1,5B1C 86 Co - 7 Cr - 4,5 Si - 1,5 B - 1 C 
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Als Hartstoffpartikel werden für das Agglomerieren handelsübliche SiC-Chargen von 
ESK der FEPA Fraktion F 1200 mit einem mittleren Korndurchmesser von 3,5-4,8 µm 
ausgewählt. Die für das Herstellen der SiC-Verbundpulver erforderlichen Matrixlegie-
rungen werden mittels des Nanoval-Verfahrens verdüst. Durch Optimieren der Ver-
düsungsparameter und Abscheidung der feinen Pulverpartikel in einem Nebenzyklon 
wird für die Matrixlegierungen ein mittlerer Partikeldurchmesser von < 10 µm erreicht. 
Das Agglomerieren der SiC-Verbundpulver erfolgt unter Zugabe von Polyvinylalkohol 
als organischem Binder. Der Bindergehalt für das Agglomerieren der Verbundpulver 
beträgt 1,0 Gew.-%. Durch Wasserzugabe wird ein Feststoffgehalt des Sprühschli-
ckers mit 60 Gew.-% eingestellt. Das Festlegen der Sinterparameter erfolgt anhand 
von Differentialthermoanalysen der agglomerierten SiC-Verbundpulver. Das Sintern 
der Pulverchargen wird unter inerter Atmosphäre (Ar5.0) unterhalb der Solidustem-
peratur durchgeführt. Im Anschluss an das Sintern werden die Verbundpulver auf-
gebrochen und auf die erforderliche Kornfraktion ausgesiebt  
In Tab. 4.5 sind die unterschiedlichen agglomerierten und gesinterten SiC-
Verbundpulver zusammengefasst. 
Tab. 4.5 Agglomerierte und gesinterte SiC-Verbundpulver. 
Matrixlegierung 
Zusammensetzung Partikel-
größe 
SiC-
Partikel-
größe 
SiC – Gehalt
Verbund-
pulver 
Pulver 
[Gew.-%] [µm] [µm] [Vol.-%] 
Ni6Si1C-50 SiC Ni6Si1C 15,3 3,5 - 4,8 50 
Ni6Si1,5B1C-50 SiC Ni6Si1,5B1C 9,3 3,5 - 4,8 50 
Ni6Si1,5B1C-70 SiC Ni6Si1,5B1C 7,9 3,5 - 4,8 70 
Co6Si1,5C-50 SiC Co6Si1,5C 15,3 3,5 - 4,8 50 
Co6Si1,5C-70 SiC Co6Si1,5C 15,3 3,5 - 4,8 70 
Ni3,5Si2,25B0,7Cr0,1C-50 SiC Ni3,5Si2,25B 07Cr0,1C 8,4 3,5 - 4,8 50 
Ni7Cr4,5Si1,5B0,7C-50 SiC Ni7Cr4,5Si1,5B0,7C 8,7 3,5 - 4,8 50 
Ni7Cr4,5Si1,5B0,7C-70SiC Ni7Cr4,5Si1,5B0,7C 8,7 3,5 - 4,8 70 
Co7Cr4,5Si1,5B1C-50 SiC Co7Cr4,5Si1,5B1C 7,3 3,5 - 4,8 50 
In weiterführenden Untersuchungen werden pyrolisierte SiC-Verbundpulver entwi-
ckelt. Die dem Agglomerieren angeschlossene Pyrolyse mit einem Polymer zielt dar-
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auf ab, die offene Porosität der Pulverpartikel zu reduzieren und den keramischen 
Anteil im Verbundpulver zu erhöhen. Für die Pyrolyse wird ein Polysilazan-Precursor 
(ABSE-Polymer) der Summenformel SiNC2H6 eingesetzt. Dieser Polysilazan-
Precursor weist einen Erweichungspunkt von 100°C auf und ist sehr gut geeignet, 
das agglomerierte SiC-Verbundpulver zu infiltrieren. Der Precursor ist bis 200°C re-
versibel aufschmelzbar, oberhalb dieser Temperaturen kommt es unter Ammoniak-
abspaltung zur Selbstvernetzung. Der Einsatz dieses Polymers führt zu einer sehr 
hohen keramischen Ausbeute von ca. 75 %. Für die experimentellen Untersuchun-
gen wird zur Pyrolyse ein agglomeriertes SiC-Verbundpulver der Ni-Basislegierung 
des Typs 2 eingesetzt. Im Anschluss an die Pyrolyse werden die SiC-Verbundpulver 
mittels einer Kugelmühle aufgebrochen und mit Sieben fraktioniert. 
Über diese Verfahrensvarianten hinaus wurde die Möglichkeit untersucht, SiC-
Verbundpulver mit einer homogenen SiC-Verteilung durch mechanisches Legieren 
herzustellen. Durch den Einsatz einer Hochenergie-Kugelmühle werden die SiC-
Partikel in geeignete duktile, metallische Matrices legiert. Das mechanische Legieren 
ermöglicht es, sehr dichte SiC-Verbundpulverpartikel herzustellen. Insbesondere un-
ter Berücksichtigung der rein thermisch induzierten Zersetzung ist der Einsatz me-
chanisch legierter SiC-Verbundpulver vielversprechend, da die so hergestellten Ver-
bundpulverpartikel eine sehr dichte und homogene Verbundstruktur aufweisen. 
Demgegenüber ist von Nachteil, dass die SiC-Partikel in mechanisch legierten Ver-
bundpulvern nanostrukturiert vorliegen. Zudem weisen die in die metallische Matrix 
einlegierten SiC-Partikel, bedingt durch das stetige Brechen und Entstehen neuer 
Oberflächen, eine hohe Reaktivität auf. In diesem Zusammenhang sind insbesonde-
re Matrixlegierungen erforderlich, die eine geringe Reaktivität mit den SiC-Partikeln 
aufweisen. 
Das Herstellen mechanisch legierter SiC-Verbundpulver erfolgt mittels Hochener-
giemühlen des Typs Simoloyer. Die eingesetzten Matrixlegierungen sind in Tab.4.6 
zusammengefasst. Dabei werden sowohl gezielt eingestellte, Nanoval verdüste, Mat-
rixlegierungen als auch kommerzielle selbstfließende Ni-Basislegierungen zum Her-
stellen der Verbundpulver eingesetzt. Zusätzlich zu den unterschiedlichen Matrixle-
gierungen wird die Ausgangspartikelgröße des eingesetzten SiC-Pulvers variiert. 
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Tab. 4.6 Mechanisch legierte SiC-Verbundpulver. 
Zusammensetzung 
der Matrixlegierung 
SiC-
Partikel-
größe 
SiC-Gehalt 
im Ver-
bundpulver
Pulver 
[Gew.-%] [µm] [Vol.-%] 
Co6Si1,5C-70 SiC 92,5Co6Si1,5C 1 - 3 70 
Co6Si1,5C-70 SiC 92,5Co6Si1,5C 5 - 45 70 
Ni16Cr4Si3B0,8C-30 SiC 72,25Ni16Cr4,25Si3,3B0,8C3,4Fe 5 - 45 30 
Ni16Cr4Si3B0,8C-50 SiC 72,25Ni16Cr4,25Si3,3B0,8C3,4Fe 5 - 45 50 
Ni8Cr3Si1B0,3C-65 SiC 83,9Ni8,6Cr2,9Si1,6B0,3C2,7Fe 1 – 3 65 
Ni8Cr3Si1B0,3C-65 SiC 83,9Ni8,6Cr2,9Si1,6B0,3C2,7Fe 5 - 45 65 
Das Herstellen von mechanisch gemischten Verbundpulvern stellt eine wirtschaftli-
che Alternative zum Herstellen von SiC-Verbundschichten dar. Unter Berücksichti-
gung der thermisch induzierten Zersetzung und Oxidation im Heißgasstrahl weisen 
mechanisch gemischte SiC-Verbundpulver den Nachteil auf, dass die SiC-Partikel 
nicht in Verbundpulverpartikeln vor der Zersetzung geschützt sind. Hier sind, um die 
thermisch induzierte Zersetzung der SiC-Partikel zu verhindern, niedrige Prozess-
temperaturen und sehr kurze Verweilzeiten der Partikel im Heißgasstrahl anzustre-
ben. Insbesondere unter dem Aspekt der Fließfähigkeit und Förderbarkeit werden für 
die mechanisch gemischten Verbundpulver größere SiC-Partikel eingesetzt. 
In den experimentellen Untersuchungen zum spritztechnischen Verarbeiten mecha-
nisch gemischter SiC-Pseudolegierungen wird zum einen der Hartstoffanteil in den 
Ausgangspulvern variiert, und zum anderen wird der Einfluss der SiC-Partikelgröße 
auf den Hartstoffanteil in den Beschichtungen untersucht. 
Für das Herstellen der mechanisch gemischten SiC-Verbundpulver werden die erfor-
derlichen Gewichtsanteile ausgewogen und vor der spritztechnischen Anwendung in 
einem Taumelmischer für 2 h mechanisch gemischt. In Tab. 4.7 sind die mechanisch 
gemischten SiC-Verbundpulver zusammengefasst. 
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Tab. 4.7 Mechanisch gemischte SiC-Verbundpulver. 
Matrixlegierung 
Zusammensetzung Partikel-
größe S
iC
-
P
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tik
el
gr
öß
e 
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eh
al
t 
V
er
bu
nd
-
pu
lv
er
 
Pulver 
[Gew.-%] [µm] [µm] [Vol.-%]
Ni6Si1,5B1C - 50 SiC 91,5Ni6Si1,5B1C 15,4 35 - 39 50 
Ni6Si1,5B1C - 70 SiC 91,5Ni6Si1,5B1C 15,4 35 - 39 70 
Co6Si1,5C - 50 SiC 92,5Co6Si1,5C 15,3 35 - 39 50 
Ni3,5Si2,25B0,7Cr0,1C-50 SiC 93,5Ni3,5Si2,25B 0,7Cr0,1C 18,7 35 - 39 50 
Co7Cr4,5Si1,5B1C-30 SiC 86Co7Cr4,5Si1,5B1C 14,8 21 - 23 30 
Co7Cr4,5Si1,5B1C-60 SiC 86Co7Cr4,5Si1,5B1C 14,8 21 - 23 60 
Co7Cr4,5Si1,5B1C-90 SiC 86Co7Cr4,5Si1,5B1C 14,8 21 - 23 90 
Co7Cr4,5Si1,5B1C-60 SiC 86Co7Cr4,5Si1,5B1C 14,8 15 - 18 60 
Co7Cr4,5Si1,5B1C-90 SiC 86Co7Cr4,5Si1,5B1C 14,8 15 - 18 90 
4.2 Spritztechnisches Verarbeiten der Verbundpulver 
4.2.1 Si3N4-Verbundpulver  
Für das Verarbeiten der Si3N4-Verbundpulver werden zum An- bzw. Aufschmelzen 
der Binderphase sowohl hochenergetische Plasmaspritzverfahren als auch Hochge-
schwindigkeitssysteme (HVOF, D-Gun) eingesetzt. 
Hierzu wurden Spritzversuche auf dem D-Gun System Perun P an der Tampere Uni-
versity of Technology in Finnland sowie das HVOF System Top Gun mit Ethen als 
Brenngas bei der Firma GTV in Luckenbach durchgeführt. 
Die Untersuchungen zum Vakuumplasmaspritzen wurden überwiegend an der TU 
Chemnitz mittels des Systems A 3000 mit F4 Brennerkonfiguration sowohl mit Stan-
darddüsen als auch mittels modifizierter Düsengeometrien durchgeführt. Darüber 
hinaus wurden Beschichtungen mittels des APS-Systems A 3000 mit der Brenner-
konfiguration F4 bei der Firma FNE-Metall GmbH in Freiberg sowie am EPI-Institut in 
Irvine, Kalifornien USA, in einem modifizierten Vakuumplasmaspritzsystem mit qua-
sizentrischer Pulverinjektion und dem Mettech System Axial III bei der Firma Euro-
mat in Hückelhoven vorgenommen. 
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In der Tab. 4.8 sind die Parameterbereiche für das Verarbeiten der unterschiedlichen 
Si3N4-Verbundpulver zusammengefasst. 
Tab. 4.8 Parameterbereiche für das Verarbeiten der Si3N4-Verbundpulver. 
VPS-System A 3000 VPS mit quasizentrischer Injektion 
Rezipientendruck        5-40 [hPa] Rezipientendruck 6,6-26,6 [hPa] 
Spritzabstand 100-250 [mm] Spritzabstand 200-305 [mm] 
Plasmaleistung     20-50 [kW] Plasmaleistung   63-100 [kW] 
Pulverfördermenge     10-40 [gmin-1] Pulverfördermenge     10-40 [gmin-1] 
Ar     30-60 [SLPM] Ar   60-116 [SLPM] 
H2       0-14 [SLPM] H2       9-20 [SLPM] 
Plasmagase 
He       0-30 [SLPM] 
Plasmagase 
He       0-27 [SLPM] 
      
APS System A 3000 Mettech Axial III 
Spritzabstand 80-150 [mm] Spritzabstand 100-150 [mm] 
Plasmaleistung   40-50 [kW] Plasmaleistung   75-117 [kW] 
Pulverfördermenge   10-40 [gmin-1] Pulverfördermenge     10-60 [gmin-1] 
Ar   40-50 [SLPM] N2   44-117 [SLPM] Plasmagase 
H2     0-15 [SLPM] 
Plasmagase 
H2      19-41[SLPM] 
      
D-Gun Perun P Top Gun 
Spritzabstand 100-200 [mm] Spritzabstand 200-300 [mm] 
Pulverfördermenge     10-40 [gmin-1] Pulverfördermenge     10-60 [gmin-1] 
Brenngas C2H2     15-53 [Skt] Brenngas  C2H4   76-162 [SLPM] 
 O2     30-60 [Skt]  O2        250 [SLPM] 
Pressluft        0-50 [Skt]    
Zur metallographischen Untersuchung werden Stahlrundproben des Werkstoffs 
1.0503 (C45N) mit einem Durchmesser von 40 mm und einer Dicke von 10 mm ver-
wendet. Unmittelbar vor dem Beschichten werden die Proben gestrahlt (Strahlmittel: 
Korund F22, Stahlwinkel: ca. 75°, Strahldruck: 0,6 MPa) und ultraschallunterstützt in 
Ethanol gereinigt. 
4.2.2 SiC-Verbundpulver 
Das spritztechnische Verarbeiten der SiC-Verbundpulver zielt auf sehr kurze Ver-
weilzeiten und niedrige Prozesstemperaturen. Hierzu werden alle SiC-Verbundpulver 
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auf unterschiedlichen HVOF-Anlagensystemen spritztechnisch verarbeitet. Dabei 
kommt sowohl das an der TU Chemnitz mit Brenngas betriebene System Diamond 
Jet Standard (DJS) sowie das mit Ethen als Brenngas betriebene System Top Gun 
im Hause GTV zum Einsatz. Insbesondere unter der Berücksichtigung niedriger Pro-
zesstemperaturen werden die SiC-Verbundpulver mit Flüssigbrennstoff betriebenen 
Systemen Top Gun K und JP 5000 an der TU Chemnitz verarbeitet. Die Parameter-
variationsbereiche für das thermische Spritzen der SiC-Verbundpulver sind in  
Tab. 4.9 zusammengefasst. 
Tab. 4.9 Parametervariationsbereich für das Verarbeiten der SiC-Verbundpulver. 
Diamond Jet Standard   GTV Top Gun 
Propan       34-40 [Skt]   Ethen       60-90  [SLPM] 
Sauerstoff       34-44 [Skt]   Sauerstoff   300-430  [SLPM] 
Pressluft       42-54 [Skt]   Trägergas         6-30  [SLPM] 
Spritzabstand 100 - 300 [mm]   Spritzabstand    100-300 [mm] 
Pulverfördermenge       30-60 [gmin-1]   Pulverfördermenge        30-60 [gmin-1] 
    
Top Gun K   JP 5000 
Kerosin        14-20 [l/h]   Kerosin          16-22 [l/h] 
Sauerstoff    450-950 [SLPM]   Sauerstoff      550-900 [SLPM] 
Trägergas           6- 0 [SLPM]   Trägergas          20-30 [SLPM] 
Spritzabstand    100-300 [mm]   Spritzabstand      200-350 [mm] 
Pulverfördermenge        40-80 [gmin-1]   Pulverfördermenge          40-80 [gmin-1] 
4.3 Charakterisierung der Si3N4- und SiC-Verbundschichten 
Neben den lichtmikroskopischen Untersuchungen an den Verbundschichten wird für 
detaillierte Analysen der Beschichtungen ein Rasterelektronenmikroskop (JEOL) mit 
EDX-Analyse eingesetzt. Mittels EDXS ist der Nachweis für Elemente im betrachte-
ten Bildbereich mit einer Ordnungszahl > 8 möglich. Der digitale Bildeinzug in Ver-
bindung mit einer interaktiven Bildanalyse gestattet die objekt- und bildspezifische 
Datenauswertung. Für die Röntgenfeinstrukturanalyse wird das System Siemens 
D500 mit einer Cu-Kα-Kathode eingesetzt. Die Bestimmung des Sauerstoff- und 
Kohlenstoffgehalts erfolgt mittels Heißgasextraktion (Leco – TC 463/CS 400). 
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Die Untersuchung der Schichtmorphologie hinsichtlich Porosität und Hartstoffgehalt 
erfolgt mittels digitaler Bildanalyse. Mit der Bildverarbeitungsfunktion des eingesetz-
ten Systems (Quantimed) wird der zu untersuchende Bereich in Segmente aufgeteilt 
und geometrisch vermessen. Durch das Zuweisen von Graustufen kann eine quanti-
tative Identifikation einzelner Bestandteile bzw. Phasen der Beschichtung vorge-
nommen werden. Die Auswertung der Untersuchungsergebnisse erfolgt entspre-
chend der Systemsoftware automatisch und wird digital abgespeichert. Über den zu 
untersuchenden Bereich der Beschichtung werden Einzelmessungen durchgeführt 
und ein Mittelwert angegeben. Zur Charakterisierung der mechanisch technologi-
schen und chemisch-technologischen Eigenschaften der Verbundschichten werden 
die in Kap. 3 aufgeführten Untersuchungsverfahren angewandt. 
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5. Darstellung und Diskussion der Untersuchungsergebnisse 
5.1 Morphologie und Struktur der Verbundpulver 
5.1.1 Si3N4-Verbundpulver 
Als Ausgangspulver zum Herstellen von metallgebundenen Si3N4-Verbundpulvern 
wird ein nicht vollständig reagiertes (Silizot 2) und für das Herstellen der oxidkera-
misch gebundenen Verbundpulvertypen ein durchreagiertes Si3N4-Pulver (Silizot 
7038) eingesetzt. Die Sauerstoffanalyse ergibt für beide Ausgangspulver einen Sau-
erstoffgehalt von 6 Gew.-%. Der Zusammensetzung der kristallinen Phasen der ein-
gesetzten Si3N4-Pulver ist in Tab. 5.1 zusammengefasst. 
Tab. 5.1 Zusammensetzung der Si3N4-Ausgangspulver. 
α- Si3N4 β- Si3N4 Si Typ 
[Gew.-%] [Gew.-%] [Gew.-%] 
Silizot 2 48,4 12,9 38,7 
Silizot 7038 84 16 - 
In Abb. 5.1 ist das Diffraktogramm der Röntgenbeugungsanalysen des Verbundpul-
vers OGSN 4 dargestellt. In dem agglomerierten und gesinterten Si3N4-
Verbundpulver mit einem Si3N4-Anteil von 64 Gew.-% lässt sich neben Si3N4 auch 
die Binderphase ein Aluminium-Yttrium-Oxid (Y3Al2(AlO4)3) nachweisen. 
 
Abb. 5.1 Diffraktogramm des agglomerierten und gesinterten Si3N4-Verbundpulvers OGSN 4 
 Verbundpulverzusammensetzung: Si3N4-20Al2O3-16Y2O3 (Gew.-%). 
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In Abb. 5.2 ist die rasterelektronenmikroskopische Detailaufnahme der Pulvermor-
phologie des agglomerierten und gesinterten oxidkeramisch gebundenen Si3N4-
Verbundpulvers des Typs OGSN 6 dargestellt. Verfahrensbedingt weisen die Pulver-
partikel eine sphärische Form auf. 
 
Abb. 5.2 Pulvermorphologie des Si3N4-Verbundpulvers OGSN 6, Verbundpulver- 
 zusammensetzung: Si3N4-16Al2O3-16Y2O3-4AlN (Gew.-%). 
In der Abb. 5.3 kann anhand einer rasterelektronenmikroskopischen Detailaufnahme 
im Querschliff von Si3N4-Verbundpulverpartikeln (OGSN 6) dokumentiert werden, 
dass innerhalb der Pulverpartikel eine homogene Verteilung der einzelnen Kompo-
nenten vorliegt. Verfahrensbedingt weisen die Pulverpartikel sowohl kompakt kugeli-
ge als auch hohlkugelige Morphologien auf.  
 
Abb. 5.3 Pulverschliff des Si3N4-Verbundpulvers OGSN 6, Verbundpulver- 
 zusammensetzung: Si3N4-16Al2O3-16Y2O3-4AlN (Gew.-%). 
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Die von der Zusammensetzung der Si3N4-Verbundpulver abhängige Dichte der oxid-
keramisch gebundenen Pulver variiert von 3,3-3,6 gcm-3. Durch Optimieren der Her-
stellungsparameter kann der Anteil an offener Porosität der Si3N4-
Verbundpulverpartikel reduziert werden. 
In Abb. 5.4 ist die rasterelektronenmikroskopische Detailaufnahme des Pulverschliffs 
des Si3N4-Verbundpulvers des Typs OGSN 7 dargestellt. Die Pulverpartikel weisen 
nahezu keine offene Porosität auf. Dies ist zum einen auf das Optimieren der Pro-
zessführung der Pulverherstellung und zum anderen auf die Modifikation der Binder-
phase zurückzuführen. Durch den zusätzlichen Einsatz eines Neodym/Praseodym-
Mischoxids (Didym) wird die Viskosität der Binderphase herabgesetzt und somit das 
Sinterverhalten verbessert. In der Detailaufnahme sind die nadelförmigen β-Si3N4-
Kristalle zu erkennen. 
 
Abb. 5.4 Detail eines Pulverschliffs des Si3N4-Verbundpulvers OGSN 7 
 Verbundpulverzusammensetzung: Si3N4-23Didym-16Al2O3-4AlN (Gew.-%). 
In Abb. 5.5 ist die rasterelektronenmikroskopische Übersichtsaufnahme des metall-
gebundenen Si3N4-Verbundpulvers mit einem Si-Binderanteil von 67 Gew.-% darge-
stellt. Die Pulverpartikel weisen eine überwiegend kugelige Morphologie auf. Gegen-
über den oxidkeramisch gebundenen Si3N4-Verbundpulvern wird ein geringerer An-
teil an Hohlkugeln detektiert. 
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Abb. 5.5 Pulverschliff des Si3N4-Verbundpulvers MGSN 1 
 Verbundpulverzusammensetzung: Si3N4-48Si (Gew.-%). 
In der rasterelektronenmikroskopischen Detailaufnahme in Abb. 5.6 ist zu erkennen, 
dass die Si3N4-Partikel (helle Phase) dicht gesintert mit einer guten Anbindung an die 
metallische Matrix in den Pulverpartikeln eingebunden sind. Diese dichte Pulvermor-
phologie ist eine Voraussetzung für das Verarbeiten der Si3N4-Verbundpulver mittels 
thermischer Spritzverfahren. 
 
Abb. 5.6 Detail eines Pulverschliffs des Si3N4-Verbundpulvers MGSN 1 
 Verbundpulverzusammensetzung: Si3N4-48Si (Gew.-%). 
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5.1.2 SiC-Verbundpulver 
Um die für die SiC-Verbundpulver erforderlichen metallischen Matrices mit einer sehr 
feinen Partikelgröße einsetzen zu können wird das Nanoval-Verfahren zum Verdü-
sen eingesetzt. In Abb. 5.7 ist die rasterelektronenmikroskopische Detailaufnahme 
einer nanovalverdüsten Matrixlegierung des Typs 1 dargestellt. Die mittlere Korngrö-
ße dieser Verdüsungscharge beträgt 15,3 µm. 
 
Abb. 5.7 Pulvermorphologie einer Matrixlegierung des Typs 1 
 Legierungszusammensetzung: 93Ni-6Si-1C (Gew.-%). 
In weiteren Verdüsungsversuchen werden, mit dem Ziel die mittlere Partikelgröße zu 
senken, die Prozessparameter optimiert und durch das Zulegieren von 1,5 Gew.-% B 
die Viskosität der Schmelze verringert. Das Verdüsen erfolgt bei erhöhten Drücken 
von bis zu 2 MPa bei verringertem Durchsatz, darüber hinaus wird durch das Ab-
scheiden der Feinstpartikel in einem Nebenzyklon die Partikelgröße der nachfolgen-
den Verdüsungschargen auf Partikelgrößen < 10 µm eingestellt. 
Als Hartstoff wird ein konventionelles SiC (ESK - F1200) einer Partikelfraktion von 
3,5-4,8 µm eingesetzt. Die SiC-Partikel weisen entsprechend des Herstellungspro-
zesses eine unregelmäßige, spitze Pulvermorphologie auf (Abb. 5.8). Die chemische 
Analyse der verwendeten SiC-Fraktionen ist in Tab. 5.2 zusammengefasst. 
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Abb. 5.8 SiC-Pulvermorphologie ESK – F1200. 
Tab.5.2 Chemische Durchschnittsanalyse der SiC-Fraktionen 
SiC C Si Fe SiC-Fraktion 
[Gew.-%] [Gew.-%] [Gew.-%] [Gew.-%] 
F 320 – F 1200 97,7 1 1 0,3 
Für das Herstellen der ersten Pulvercharge wird ein SiC-Gehalt des Verbundpulvers 
von 50 Vol.-% eingestellt. In Abb. 5.9 und 5.10 sind die Details der Pulvermorpholo-
gie und eines Pulverschliffs dargestellt.  
 
Abb. 5.9 Morphologie des agglomerierten Ni6Si1C-50SiC Verbundpulvers, 
 Bindermatrixzusammensetzung: 93Ni-6Si-1C (Gew.-%), SiC-Anteil: 50 Vol.-%. 
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Aus dem Pulverschliff in Abb. 5.10 wird deutlich, dass keine homogene Verteilung 
der Verbundpulverkomponenten vorliegt. Vielmehr agglomerieren die SiC-Partikel 
um die größeren Pulverpartikel der metallischen Matrix. 
 
Abb. 5.10  Querschliff eines agglomerierten Ni6Si1C-50SiC Verbundpulverpartikels, 
  Bindermatrixzusammensetzung: 93Ni-6Si-1C (Gew.-%), SiC-Anteil: 50 Vol.-%. 
Die Differenzialthermoanalyse (DTA) der agglomerierten SiC-Verbundpulver erfolgt 
unter Argonatmosphäre (Ar 5.0). Es wird dabei die Aufheiz- und Abkühlkurve aufge-
zeichnet. Die erste Reaktion im Ni6Si1C-50SiC-Verbundpulver wird gemäß der DTA-
Analyse bei ca. 830°C bestimmt (Abb. 5.11). 
 
Abb. 5.11  DTA-Analyse des agglomerierten Ni6Si1C-50SiC Verbundpulvers, 
   Bindermatrixzusammensetzung: 93Ni-6Si-1C (Gew.-%), SiC-Anteil: 50 Vol.-%. 
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Auf der Basis der Ergebnisse der DTA-Untersuchungen werden die Sinterregime für 
die SiC-Verbundpulver festgelegt. Nach dem Ausdampfen des organischen Binders 
(PVA) bei 600°C erfolgt das Sintern unter Argonatmosphäre für eine Dauer von 4 h. 
Die Sintertemperatur wird niedriger als die Temperaturen der ersten detektierten Re-
aktion eingestellt. 
Im Anschluss an das Sintern der Verbundpulver erfolgen eingehende Untersuchun-
gen an Pulverschliffen. In Abb. 5.12 ist die rasterelektronenmikroskopische Detail-
aufnahme eines Pulverschliffs einer gesinterten Ni6Si1C-50SiC-Charge dargestellt. 
Die Ergebnisse der EDX-Analyse sind in Tab. 5.3 zusammengefasst.  
 
Abb. 5.12  Detail des Querschliffs eines agglomerierten und gesinterten Ni6Si1C-50SiC 
   Verbundpulverpartikels, Bindermatrixzusammensetzung: 93Ni-6Si-1C (Gew.-%),  
   SiC-Anteil: 50 Vol.-%. 
Tab 5.3   Auswertung der quantitativen EDX-Analyse. 
Gew.-% Messpunkt 
Ni Si 
Punkt 1 77 23 
Punkt 2 -- 100 
Punkt 3 95 5 
Punkt 4 94 6 
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Bei der Auswertung der energiedispersiven Röntgenanalyse kann der Nachweis nur 
für Elemente mit einer Ordnungszahl > 8 durchgeführt werden, so dass beim quanti-
tativen Nachweis der C-Gehalt nicht berücksichtigt werden kann. Entsprechend der 
EDX-Analysen können Partikel der Ausgangsmatrixlegierungszusammensetzung 
sowie mit Si angereicherte Matrixpartikel nachgewiesen werden. Diese Inhomogeni-
täten in Partikeln der Matrixlegierung können allerdings auch in den agglomerierten 
Verbundpulverpartikeln nachgewiesen werden, so dass dies in erster Line auf den 
Verdüsungsprozess zurückzuführen ist. 
Zusätzlich zu den morphologischen Untersuchungen werden XRD-Analysen der 
Ausgangspulver und der Sinterchargen vorgenommen. In Abb. 5.13 ist das Diffrak-
togramm des Ni6Si1C-50SiC-Ausgangspulvers dargestellt. In dem agglomerierten 
Verbundpulver mit einem SiC-Anteil von 50 Vol.-% lassen sich die Phasen Ni, SiC 
und geringe Anteile der δ-Ni2Si-Phase nachweisen. 
 
Abb. 5.13  XRD-Diffraktogramm des agglomerierten Ni6Si1C-50SiC-Verbundpulvers, 
   Bindermatrixzusammensetzung: 93Ni-6Si-1C (Gew.-%), SiC-Anteil: 50 Vol.-%. 
In den XRD-Untersuchungen des agglomerierten und gesinterten SiC-
Verbundpulvers konnte keine durch das Sintern bedingte Zersetzung der SiC-Partikel 
bzw. Zersetzungsreaktionen mit der Matrixlegierung nachgewiesen werden  
(Abb. 5.14). Es werden die Phasen Ni, SiC und δ-Ni2Si detektiert. Entsprechend dem 
ternären Phasendiagramm Ni-Si-C (Abb. 2.19) wären bei Reaktionen zwischen den 
SiC-Partikeln und der Matrixlegierung höhere Intensitäten der δ-Ni2Si- und nur sehr 
geringe Intensitäten der Ni-Phase nachzuweisen. 
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Abb. 5.14 XRD-Diffraktogramm des agglomerierten und gesinterten Ni6Si1C-50SiC Verbund- 
  pulvers, Bindermatrixzusammensetzung: 93Ni-6Si-1C (Gew.-%), SiC-Anteil: 50 Vol. -%. 
In den weiteren Verdüsungen wird ein höherer Verdüsungsdruck eingestellt und zu-
sätzlich die Viskosität der Schmelze durch das Zulegieren von 1,5 Gew.-% Bor redu-
ziert. Dies ermöglicht es, die mittlere Partikelgröße der so hergestellten Matrixlegie-
rung < 10 µm einzustellen. In Abb. 5.15 ist die lichtmikroskopische Detailaufnahme 
eines agglomerierten und gesinterten SiC-Verbundpulvers dargestellt, bei dem die 
durchschnittliche Partikelgröße der Matrixlegierung 8,4 µm beträgt.  
 
Abb. 5.15 Agglomeriertes und gesintertes Ni6Si1,5B1C-50SiC Verbundpulverpartikel, 
  Bindermatrixzusammensetzung: 91,5Ni-6Si-1,5B-1C (Gew.-%), 
  SiC-Anteil: 50 Vol.-%. 
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Auf Grund der kleinen Matrixpartikelgröße und durch das Optimieren der Agglomera-
tionsparameter gelingt es, die SiC-Partikel homogen in das Verbundpulver einzula-
gern, so dass diese beim spritztechnischen Verarbeiten besser vor Zersetzungsreak-
tionen geschützt sind. 
In Abb. 5.16 und 5.17 sind die Morphologie und das Schliffbild eines mit einem AB-
SE-Polymers pyrolisierten SiC-Verbundpulvers dargestellt. Vor der Pyrolyse wird in 
einem Taumelmischer ein Pulvergemisch mit 30 Vol.-% Polymeranteil hergestellt.  
 
Abb. 5.16 Pulvermorphologie eines agglomerierten und pyrolisierten Ni6Si1,5B1C-70SiC 
  Verbundpulvers, Bindermatrixzusammensetzung:  91,5Ni-6Si-1,5B-1C (Gew.-%), 
  SiC-Anteil im Ausgangsverbundpulver: 70 Vol.-%. 
 
Abb. 5.17 Pulverschliff eines agglomerierten und pyrolisierten Ni6Si1,5B1C-70SiC 
  Verbundpulvers, Bindermatrixzusammensetzung: 91,5Ni-6Si-1,5B-1C (Gew.-%), 
  SiC-Anteil im Ausgangsverbundpulver: 70 Vol.-%. 
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Im Vergleich zu den agglomerierten und gesinterten SiC-Verbundpulvern kann durch 
die Pyrolyse der keramische Anteil im Verbundpulver gesteigert und der Anteil der 
offenen Porosität der Pulverpartikel reduziert werden. 
Um sehr dichte SiC-Verbundpulver mit einer homogenen Verteilung der SiC-Partikel 
herstellen zu können, werden weitere Verbundpulver mittels mechanischen Legie-
rens hergestellt. Als Ausgangsmatrixlegierung für die erste Mahlkampagne wird eine 
modifizierte Co-Basislegierung eingesetzt. Diese Matrixlegierung weist entsprechend 
dem phasentheoretischen Ansatz eine Legierungszusammensetzung außerhalb der 
Co-Primärkristallisationsfläche auf. 
In Abb. 5.18 ist die rasterelektronenmikroskopische Übersichtsaufnahme eines me-
chanisch legierten Co-Basis SiC-Verbundpulvers dargestellt.  
 
Abb. 5.18 Pulverschliff eines hochenergetisch gemahlenen Co-Basis-70SiC-Verbundpulvers, 
  Bindermatrixzusammensetzung: 92,5Co-6Si-1,5C (Gew.-%), SiC-Anteil: 70 Vol.-%. 
Die mechanisch legierten Verbundpulverpartikel weisen eine unregelmäßige Morpho-
logie mit einen hohen SiC-Durchmischungsgrad auf. Durch Optimieren der Mahlpa-
rameter lassen sich SiC-Verbundpulverpartikel mit einer Korngrößenverteilung  
< 100 µm herstellen. Der durch den hochenergetischen Mahlprozess entstehende 
Feinanteil verschlechtert das Fließverhalten der mechanisch legierten SiC-
Verbundpulver. Durch mehrfaches Aussieben auf eine Kornfraktion +20 –50 µm ge-
lingt es, das Fließverhalten der für das HVOF-Verfahren notwendigen Kornfraktion zu 
verbessern. Insbesondere konnte in Voruntersuchungen nachgewiesen werden, 
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dass bei einem zu hohen Feinanteil < 15 µm die Spritzpartikel an den Expansionsdü-
sen anhaften und zu einem hohen Düsenverschleiß führen. 
In der rasterelektronenmikroskopischen Detailaufnahme des Pulverschliffs  
(Abb. 5.19), eines mit einer SiC-Ausgangspartikelgröße von 1-3 µm mechanisch le-
gierten Verbundpulvers, lassen sich zwei unterschiedliche SiC-Partikelgrößen erken-
nen. Die maximale Größe der SiC-Partikel im Verbundpulver beträgt 1 µm, die mini-
male SiC-Partikelgröße kann mit ca. 100 nm bestimmt werden. Durch weiteres Opti-
mieren der Prozessparameter kann der Anteil mechanisch nicht legierter Pulverparti-
kel auf ein vernachlässigbares Maß reduziert werden. 
 
Abb. 5.19 Pulverschliff eines hochenergetisch gemahlenen Co-Basis-70SiC-Verbundpulvers, 
  Bindermatrixzusammensetzung: 92,5Co-6Si-1,5C (Gew.-%), SiC-Anteil: 70 Vol.-%. 
Um mechanisch legierte SiC-Verbundpulver für Verschleißschutzapplikationen her-
zustellen, wird in weiteren Mahlversuchen angestrebt, den Anteil der größeren SiC-
Partikel in den Verbundpulvern zu erhöhen. Hierzu wird eine mittlere SiC-
Ausgangskornfraktion von 45 µm zum mechanischen Legieren eingesetzt. In  
Abb. 5.20 ist die rasterelektronenmikroskopische Detailaufnahme eines optimierten 
Co-Basis-Verbundpulvers dargestellt.  
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Abb. 5.20 Pulverschliff eines hochenergetisch gemahlenen Co-Basis-70SiC-Verbundpulvers, 
  Bindermatrixzusammensetzung: 92,5Co-6Si-1,5C (Gew.-%), SiC-Anteil: 70 Vol.-%. 
Neben den mechanisch legierten Bereichen mit einer durchschnittlichen SiC-
Partikelgröße von 200 nm weisen die Verbundpulverpartikel einen höheren Anteil an 
SiC-Partikeln mit einer Größe von 1-3 µm auf. 
Neben den modifizierten Co-Basislegierungen wird in weiterführenden experimentel-
len Versuchen durch den Einsatz kommerziell verfügbarer selbstfließender NiCrBSi-
Legierungen das Potenzial für das Herstellen von mechanisch legierten SiC-
Verbundpulvern untersucht. In Abb. 5.21 ist die rasterelektronenmikroskopische De-
tailaufnahme eines mechanisch legierten SiC-Verbundpulvers mit einem SiC-Anteil 
der Ausgangskomponenten von 50 Vol.-% dargestellt. 
Die Analysen belegen, dass der SiC-Gehalt in diesen Verbundpulverpartikeln unter 
der der Ausgangspulverzusammensetzung liegt. Die Verbundpulverpartikel weisen 
eine unregelmäßige, netzartige Verteilung der SiC-Partikel auf. Der niedrigere SiC-
Anteil dieser mechanisch legierten SiC-Verbundpulver ist in erster Linie auf die zu 
hohe Härte der Matrixlegierung (HRC 60) zurückzuführen. Infolge des hochenergeti-
schen Mahlprozesses kommt es zu einer starken Zerkleinerung der SiC-Partikel. Auf 
Grund der hohen Härte der Matrixlegierung können die SiC-Partikel aber nicht 
gleichmäßig in das Verbundpulver eingemahlen werden. 
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Abb. 5.21 Pulverschliff eines hochenergetisch gemahlenen NiCrBSi-50SiC-Verbundpulvers, 
  Bindermatrixzusammensetzung: 72,25Ni-16Cr-4,25Si-3,3B-0,8C-3,4Fe (Gew.-%), 
  SiC-Anteil: 50 Vol.-%. 
Um den SiC-Anteil in den Verbundpulverpartikeln zu erhöhen und eine homogen 
Verteilung einzustellen, wird in den weiterführenden Untersuchungen eine kommer-
ziell erhältliche duktilere Matrixlegierung eingesetzt, die einen geringeren Anteil art-
eigener Hartstoffe aufweist. 
In Abb. 5.22 ist die rasterelektronenmikroskopische Detailaufnahme eines modifizier-
ten mechanisch legierten SiC-Verbundpulvers mit einem SiC-Gehalt von 65 Vol.-% 
dargestellt.  
 
Abb. 5.22 Detail des Pulverschliffs eines hochenergetisch gemahlenen 
  NiCrBSi-65SiC-Verbundpulvers, Bindermatrixzusammensetzung: 
  83,9Ni-8,6Cr-2,9Si-1,6B-0,3C-2,7Fe (Gew.-%), SiC-Anteil: 65 Vol.-%. 
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Durch den Einsatz dieser duktileren Matrixlegierung gelingt es, eine homogene Ver-
teilung der SiC-Partikel im Verbundpulver einzustellen. Die Pulverpartikel weisen in 
den SiC-Verbundpulverpartikeln zwei unterschiedliche SiC-Partikelgrößen auf. Zum 
einen können vereinzelt SiC-Partikel mit einer mittleren Korngröße von 1,5 µm und 
zum anderen in den mechanisch legierten Bereichen eine durchschnittliche SiC-
Partikelgröße von ca. 200 nm nachgewiesen werden. 
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5.2 Morphologie und Struktur der thermisch gespritzten Schichten 
5.2.1 Spritzschichten aus Si3N4-Verbundpulvern 
5.2.1.1 Spritzschichten aus oxidkeramischen Si3N4-Verbundpulvern 
Bei den metallographischen Untersuchungen der Spritzschichten auf der Basis der 
Si3N4-Verbundpulver kann für das Vakuumplasmaspritzen durchweg eine unzurei-
chende Partikelkohäsion nachgewiesen werden. Auch bei einer umfassenden Para-
metervariation kann kein signifikanter Einfluss eines Spritzparameters auf die 
Schichtqualität dokumentiert werden.  
Als Ursache wird dabei in erster Linie der Unterschied der spezifischen Wärmekapa-
zitäten zwischen Si3N4-Partikeln und Binderphasen angenommen. Infolge der hohen 
Plasmatemperaturen und des zeitlichen Verlaufs des Wärmeeintrags kommt es zu 
einem hohen Temperaturanstieg in den Si3N4-Partikeln, der das Zersetzen des Si3N4 
und das Abdampfen des Stickstoffs bewirkt. 
Der niedrige Sauerstoffpartialdruck begünstigt das Zersetzen der flüchtigen SiO2 
Schutzschicht an den Korngrenzen der Si3N4-Partikel. Das SiO2 wird zu SiO reduziert 
oder reagiert mit den flüssigen Korngrenzenphasen. Beim Abkühlen kommt es zur 
Entglasung der amorphen, oxidischen Schicht auf der Si3N4 Oberfläche und zu einer 
Modifikation der Entglasungsprodukte. Diese Modifikationsänderung ist mit einer Vo-
lumenabnahme verbunden, die beim Abkühlen zum Bilden von Mikrorissen führt, die 
wiederum die Partikelkohäsion ungünstig beeinflussen. 
In weiteren VPS-Versuchen werden modifizierte Düsengeometrien mit dem Ziel kür-
zerer Verweilzeiten und höherer kinetischer Energien der Spritzpartikel eingesetzt. 
Hierzu wird die F4-Brennerkonfiguration mit einer M3-Lavaldüse ausgerüstet. Der 
Einsatz der Lavaldüse führt zu einer deutlichen Steigerung der Gasgeschwindigkeit 
des Plasmastrahls sowie zu homogeneren Temperatur- und Strömungsprofilen. In 
Abb. 5.23 ist exemplarisch eine Vakuumplasmaspritzschicht aus dem oxidkeramisch 
gebundenen Si3N4-Verbundpulver OGSN 7 mit einer M3-Lavaldüsen-Konfiguration 
dargestellt. Entsprechend der höheren Partikelgeschwindigkeiten kann die Porosität 
der Beschichtung deutlich verringert werden. Jedoch weisen die Spritzschichten eine 
unzureichende Partikelkohäsion auf. 
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Abb. 5.23 VPS Beschichtung aus dem Si3N4-Verbundpulver OGSN7 
  Verbundpulverzusammensetzung: Si3N4-23Didym-16Al2O3-4,2AlN (Gew.-%), 
  M3-Lavaldüsenkonfiguration. 
Im Rahmen der Untersuchungen zum Plasmaspritzen werden zudem Spritzversuche 
auf unterschiedlichen APS-Systemen durchgeführt. Infolge der deutlich niedrigeren 
Partikelgeschwindigkeiten und der zusätzlich oxidierend wirkenden Umgebungsat-
mosphäre konnte nachgewiesen werden, dass mit atmosphärischem Plasmaspritzen 
keine Verbesserung der Schichtmorphologie erreicht wird. 
In weiterführenden Untersuchungen wird ein Si3N4-Verbundpulver mit einem Sialon 
des Substitutionsgrades z=3 auf dem atmosphärischen Plasmaspritzsystem Mettech 
Axial III mit axialer Pulverinjektion spritztechnisch verarbeitet. Dieses System verfügt 
neben der axialen Pulverinjektion, die ein verbessertes Aufschmelzen der Partikel 
bewirkt, zudem über die Möglichkeit deutlich höherer Plasmaleistungen gegenüber 
dem System Plasma Technik A3000 S. 
In Abb. 5.24 ist die lichtmikroskopische Aufnahme einer mittels des Systems Axial III 
hergestellten Sialon-Beschichtung dargestellt. Für die Kornfraktion + 45 – 63µm des 
Si3N4-Verbundpulvers OGSN 8 können bei einem Plasmagasgemisch von 40 SLPM 
H2 und 115 SLPM N2 und bei einer Plasmaleistung von 115 kW dichte, fest haftende 
Beschichtungen hergestellt werden. Dies ist darauf zurückzuführen, dass der deutlich 
höhere Stickstoffpartialdruck dem Zersetzen des Sialons entgegenwirkt. Die Härte-
prüfung der Beschichtung nach Vickers ergibt eine mittlere Mikrohärte von  
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880 HV0,05. Es werden in den Spritzschichten partiell Mikrohärten von bis zu 1000 
HV0,05 dokumentiert. 
 
Abb. 5.24 APS Beschichtung aus dem Si3N4-Verbundpulver OGSN8 
  Verbundpulverzusammensetzung: Si3N4-16Al2O3-16Y2O3 (Gew.-%), Sialon (z=3) 
  APS-System Mettech Axial III. 
Aus den Ergebnissen der Untersuchungen zum Plasmaspritzen der Si3N4-
Verbundpulver kann abgeleitet werden, dass mit den verschiedenen Plasmaspritz-
verfahren kein zuverlässiges Verarbeiten der Si3N4-Verbundpulver zu verschleißbe-
ständigen Beschichtungen möglich ist. Aus diesem Grund werden für die weiterfüh-
renden experimentellen Untersuchungen unterschiedliche Hochgeschwindigkeitssys-
teme eingesetzt. Diese Systeme ermöglichen sehr kurze Verweilzeiten der Spritzpar-
tikel im Heißgasstrahl sowie niedrigere Prozesstemperaturen als bei Plasmaspritz-
verfahren. 
Durch den Einsatz des mit Ethen als Brenngas betriebenen HVOF-Systems Top Gun 
lassen sich dichte, fest haftende Spritzschichten mit unterschiedlichen Si3N4-
Verbundpulvern herstellen. Durch den Einsatz von D-Gun kann die Porosität der 
Si3N4-Beschichtungen weiter reduziert werden. Die Untersuchungen der metal-
lographischen Schliffe dokumentieren, dass die Schichtmorphologie dabei in erster 
Linie von den eingesetzten Si3N4-Verbundpulvern abhängt. 
In Abb. 5.25 und 5.26 sind die lichtmikroskopischen Aufnahmen der Beschichtungen 
der Si3N4-Verbundpulver OGSN 8 und OGSN 9 dargestellt. Beide Pulver unterschei-
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den sich sowohl in der chemischen Zusammensetzung als auch in der eingesetzten 
Kornfraktion (OGSN 8 + 32 - 45 µm / OGSN 9 + 20 - 32 µm). 
 
Abb. 5.25 D-Gun Beschichtung aus dem Si3N4-Verbundpulver OGSN8 
  Verbundpulverzusammensetzung: Si3N4-16Al2O3-16Y2O3 (Gew.-%), Sialon (z=3). 
Die Härteprüfung nach Vickers ergibt eine mittlere Mikrohärte der Beschichtung mit 
dem Si3N4-Verbundpulver OGSN 8 von 530 HV0,05. Demgegenüber weisen D-Gun 
Beschichtungen mit dem Si3N4-Verbundpulver OGSN 9 eine mittlere Mikrohärte von 
730 HV0,05 auf. Partiell können dabei auch Mikrohärtewerte von bis zu  
1100 HV0,05 dokumentiert werden. 
 
Abb. 5.26 D-Gun Beschichtung aus dem Si3N4-Verbundpulver OGSN9 
  Verbundpulverzusammensetzung: Si3N4-16Al2O3-16Y2O3-4,2AlN (Gew.-%). 
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Die höheren Mirkohärten der Beschichtungen aus dem Verbundpulver des Typs 
OGSN 9 sind in erster Line auf den geringern Porengehalt der Beschichtungen zu-
rückzuführen. 
Während der Pulverherstellung der Si3N4-Verbundpulver kommt es beim Sintern zu 
der bereits beschriebenen Sialonbildung. Es findet eine Substitution von Si und N für 
Al und O statt. Der Substitutionsgrad hängt dabei von den Sinterbedingungen, der 
chemischen Zusammensetzung der eingesetzten Glasphase sowie dem Verhältnis 
von α- zu β- Si3N4 ab und stellt sich bei den oxidkeramisch gebundenen Verbundpul-
vern zwischen z=0,5 und 1,5 ein. Neben den β / β´-Phasen und der α-Modifikation 
liegt in den Verbundpulvern je nach Al-Angebot Yttrium-Aluminium-Granat (YAG) als 
kristalline Phase vor. In Abb. 5.27 ist das Diffraktogramm des Si3N4-Verbundpulvers 
OGSN 9 den Diffraktogrammen von D-Gun Beschichtungen mit unterschiedlichen 
Brenngas-Sauerstoff Verhältnissen gegenübergestellt. Die YAG-Phase ist mit ? ge-
kennzeichnet. Die Auswertung der Röntgendiffraktogramme der Beschichtungen do-
kumentiert, dass die YAG-Phase nahezu vollständig in die Glasphase übergeht und 
die Intensität der Si3N4-Phase abnimmt. Beim Vergleich der einzelnen Spektren kann 
nachgewiesen werden, dass die eingestellten Prozessparameter keinen signifikanten 
Einfluss auf die Umwandlung bzw. Zersetzung der Si3N4-Phasen aufweisen. 
Die Berechnung der Intensitäten nach der Rietveld-Methode ergibt, dass die 
Schichtdicke keinen Einfluss auf die Intensitäten der Si3N4-Phasen hat. Der Einfluss 
der Oberflächenrauheit bzw. Geometrie sowie der Schichtporosität kann als gering 
angenommen aber in der Wirkung auf die Peakintensität einzelner Peaks nicht ge-
nau eingeschätzt werden. Der Einfluss der Textur wird bei der Berechnung nicht be-
rücksichtigt. 
Für das Beispiel der in Abb. 5.27 dargestellten Diffraktogramme kann der Anteil der 
kristallinen β- Si3N4 Phase mit 40-45 Gew.-% berechnet werden. Eine Sauerstoff- 
und Stickstoffanalyse ergibt für das OGSN 9 Pulver eine Sauerstoffaufnahme um 
9 Gew.-% bei gleichzeitiger Stickstoffabnahme um 7 Gew.-%. Daraus lässt sich eine 
Abnahme des gesamten Si3N4-Gehalts in den Beschichtungen gegenüber dem Aus-
gangspulver von ca. 10 Gew.-% ableiten. 
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Abb. 5.27 Vergleich der Röntgendiffraktogramme des Verbundpulvers OGSN 9 
 mit unterschiedlichen D-Gun Beschichtungen mit dem Si3N4-Verbundpulver OGSN 9 
  Verbundpulverzusammensetzung: Si3N4-16Al2O3-16Y2O3-4,2AlN (Gew.-%). 
Tab. 5.3   Erläuterung zu den Röntgendiffraktogrammen. 
Pos. Erläuterung 
1 Ausgangspulver OGSN9  
Si3N4-16 Al2O3 16Y2O3 4,2 AlN 4 SiO2 
2 D-Gun-Beschichtung C2H2 / O2 Verhältnis 0,53 
3 D-Gun-Beschichtung C2H2 / O2 Verhältnis 0,81 
4 D-Gun-Beschichtung C2H2 / O2 Verhältnis 0,65 
5 D-Gun-Beschichtung C2H2 / O2 Verhältnis 0,45 
Die sehr guten Beschichtungsergebnisse mittels des D-Gun-Verfahrens lassen sich 
zum einen darauf zurückführen, dass die Verbundpulverpartikel im Barrel einem mo-
derateren Temperaturgradienten mit einer Maximaltemperatur von ca. 3300°C unter 
erhöhten Druckverhältnissen ausgesetzt sind, und zum anderen prozessbedingt sehr 
kurze Verweilzeiten der Partikel im Heißgasstrahl realisiert werden. 
Der erhöhte Druck im Barrel der D-Gun-Konfiguration, in die das Verbundpulver mit-
tels N2 injiziert wird, bedingt im Vergleich zum VPS-Verfahren einen höheren Sauer-
stoff- und Stickstoffpartialdruck. Der hohe Sauerstoffpartialdruck verhindert das Zer-
setzen der SiO2-Schutzschicht an den Si3N4-Korngrenzen, was wiederum zu einer 
moderaten Viskosität der Binderphase führt. Demnach können Entglasungen der 
amorphen, oxidischen Schicht auf der Si3N4-Oberfläche und Modifikationen der 
Entglasungsprodukte reduziert werden. Dies führt dazu, dass in den mittels D-Gun 
gespritzten Schichten die Mikrorissbildung weitgehend vermieden werden kann. Der 
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höhere Stickstoffpartialdruck wirkt entsprechend dem Stabilitätsdiagramm (Abb. 
2.21) einem Zersetzen von Si3N4 entgegen. 
5.2.1.2 Spritzschichten aus metallgebundenen Si3N4-Verbundpulvern 
Um das Oxidieren der metallischen Binderphase zu verhindern, erfolgt das thermi-
sche Spritzen der metallgebundenen Si3N4-Verbundpulver (MGSN) in erster Linie auf 
unterschiedlichen Vakuumplasmaspritzsystemen. Die auf dem VPS-Anlagensystem 
PT 3000A mit F4-Brennerkonfiguration verarbeiteten Si3N4-Verbundpulver weisen 
eine unzureichende Kohäsion der Spritzpartikel untereinander auf. In Abb. 5.28 ist 
eine VPS-Beschichtung mit dem Verbundpulver MGSN 6 mit einem Si-Binderanteil 
von 55 Gew.-% dargestellt. Durch Parameteroptimierung lassen sich sehr dichte 
Spritzschichten erzeugen. Die Härteprüfung der Beschichtung nach Vickers ergibt 
eine mittlere Mikrohärte von 470 HV0,05. Partiell können Mikrohärtewerte von bis zu 
950 HV0,05 dokumentiert werden. 
 
Abb. 5.28 VPS-Beschichtung aus dem Si3N4-Verbundpulver MGSN 6 
  Verbundpulverzusammensetzung: Si3N4-28Si (Gew.-%), F4 Brennerkonfiguration. 
Die schlechte Partikelkohäsion wird in erster Line auf den nicht ausreichenden Wär-
meeintrag in die Verbundpulverpartikel zurückgeführt. Für die weiterführenden 
Spritzversuche wird aus diesem Grund ein VPS-System mit quasiaxialer Partikelin-
jektion eingesetzt. Dieses System (EPI) ermöglicht neben der modifizierten Pulverin-
jektion zudem höhere Plasmaleistungen. 
In Abb. 5.29 ist die rasterelektronenmikroskopische Aufnahme einer Beschichtung 
mit dem von der Fa. EPI modifizierten VPS-System dargestellt. Das Si3N4-
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Verbundpulver weist einen Binderphasenanteil von 25 Gew.-% auf. In der linken 
Bildhälfte ist die lamellare Morphologie der Beschichtung zu erkennen. Gegenüber 
der „F4-Beschichtung“ wird eine höhere Porosität der Beschichtung gemessen. In 
der rechten Bildhälfte ist eine Detailaufnahme der Beschichtung dargestellt. Hier las-
sen sich Risse innerhalb der Splats erkennen, die auf thermische Spannungen zu-
rückzuführen sind. 
 
Abb. 5.29 VPS-Beschichtung aus dem Verbundpulver MGSN 5 
  Verbundpulverzusammensetzung: Si3N4-25Si (Gew.-%), EPI-VPS-System. 
Die schlechte Partikelkohäsion im Schichtverbund ist auf die Oxidation der metalli-
schen Matrix zurückzuführen. Auf Grund des niedrigen Sauerstoffpartialdrucks kann 
eine Oxidation der metallischen Matrix nicht vollkommen vermieden werden. Zudem 
begünstigt der niedrige Sauerstoffpartialdruck das Zersetzen der SiO2-Schutzschicht 
auf den Si3N4-Partikeloberflächen. Das Abdampfen der Oxidationsprodukte kann die 
Partikelkohäsion ungünstig beeinflussen. Diese Oxidschichten sind andererseits für 
die Oxidationsbeständigkeit der Si3N4-Sinterkeramiken verantwortlich. Auch für das 
Verarbeiten der metallgebundenen Verbundpulver mit einem reduzierenden  
H2-Plasmagasgemisch und das Verwenden der M3-Lavaldüsen-Konfiguration konnte 
keine signifikante Verbesserung der Schichteigenschaften dokumentiert werden. 
Um den Einfluss hoher Partikelgeschwindigkeiten auf das Beschichtungsergebnis zu 
untersuchen, werden Beschichtungen mittels D-Gun mit dem metallgebundenen 
Si3N4-Verbundpulver vorgenommen. Die Charakterisierung der Spritzschichten do-
kumentiert, dass auch mittels D-Gun keine Verbesserung der Schichteigenschaften 
erreicht wird. 
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5.2.2 Spritzschichten aus SiC-Verbundpulvern 
5.2.2.1 Spritzschichten aus agglomerierten und gesinterten SiC-Verbundpulvern 
Alle agglomerierten und gesinterten SiC-Verbundpulver weisen ein gutes Fließver-
halten auf und lassen sich nach Optimieren der HVOF-Prozessparameter zu dichten 
und gut haftenden Spritzschichten verarbeiten. 
In Abb. 5.30 ist eine mittels Diamond Jet Standard (DJS) hergestellte Spritzschicht 
mit dem SiC-Verbundpulver Ni6Si1C-50SiC mit einem SiC-Gehalt im Ausgangspul-
ver von 50 Vol.-% dargestellt. Die Spritzschichten weisen eine Porosität von 6 Vol.-% 
bei einem SiC-Gehalt von ca. 10 Vol.-% auf. Die Härteprüfung nach Vickers ergibt 
eine Mikrohärte der Beschichtung von 570 HV0,05. 
 
Abb. 5.30 HVOF Beschichtung aus dem SiC-Verbundpulver Ni-Si-C-50SiC 
  Bindermatrixzusammensetzung: 93Ni-6Si-1C (Gew.-%),  
  SiC-Gehalt im Pulver: 50 Vol.-%, HVOF-Anlagensystem: Diamond Jet Standard. 
Die metallographische Auswertung der Beschichtungen dokumentiert keinen signifi-
kanten Einfluss der gewählten Prozessparameter auf den SiC-Gehalt in den Be-
schichtungen. In Abb. 5.31 ist eine mittels DJS hergestellte Beschichtung mit einem 
NiCrBSi-SiC Verbundpulver dargestellt. Die Beschichtungen weisen einen maxima-
len SiC-Anteil von 15 Vol.-% bei einer Schichtporosität von 8 Vol.-% auf. Die Härte-
prüfung nach Vickers ergibt eine Mikrohärte der Beschichtung von 600 HV0,05. In 
den detaillierten rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen an den Beschich-
tungen können im Interfacebereich zwischen Matrixlegierung und SiC-Partikel keine 
 99 
Auf- bzw. Anlösungserscheinungen dokumentiert werden (Abb. 5.32). Die Ergebnis-
se aus den Untersuchungen belegen eine lückenlose Anbindung an das Substrat 
und ein gutes Einbinden der Karbide in die metallische Matrix. 
 
Abb. 5.31 HVOF Beschichtung aus einem Ni-Cr-B-Si-50SiC-Verbundpulver 
  Bindermatrixzusammensetzung: 86,3Ni-7Cr-4,5Si-1,5B-0,7C (Gew.-%),  
  SiC-Gehalt im Pulver: 50 Vol.-%, HVOF-Anlagensystem: Diamond Jet Standard. 
 
Abb. 5.32 Detail einer HVOF Beschichtung aus einem Ni-Si-C-50SiC-Verbundpulver 
  Bindermatrixzusammensetzung: 93Ni-6Si-1C (Gew.-%), 
  SiC-Gehalt im Pulver: 50 Vol.-%, HVOF-Anlagensystem: Diamond Jet Standard. 
In Abb. 5.33 ist eine Beschichtung mittels des mit Ethen als Brenngas betriebenen 
HVOF-Systems Top Gun dargestellt. Der SiC-Anteil der Spritzschicht beträgt  
3 Vol.-% bei einer Porosität von 1,5 Vol.-%. Die Härteprüfung nach Vickers ergibt 
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eine mittlere Mikrohärte von 450 HV0,05. Der deutlich geringere SiC-Anteil in den 
Top-Gun Beschichtungen lässt sich in erster Linie auf die höheren Prozesstempera-
turen bei Verwendung von Ethen als Brenngas zurückführen. 
 
Abb. 5.33 HVOF Beschichtung aus einem Ni-Si-C-50SiC Verbundpulver 
  Bindermatrixzusammensetzung: 93Ni-6Si-1C (Gew.-%),  
  SiC-Gehalt im Pulver: 50 Vol.-%, HVOF-Anlagensystem: Top Gun. 
Die niedrigen SiC-Gehalte der mit Gas betriebenen HVOF-Systeme sind in erster 
Linie auf eine durch die hohen Prozesstemperaturen bedingte Oxidation der SiC-
Partikel zurückzuführen. In [Gme 92] wird über eine aktive Oxidation von SiC in Sau-
erstoffatmosphäre oberhalb 900°C berichtet. Dabei kommt es zum Bilden des gas-
förmigen SiO. 
Mit dem Ziel einer Steigerung des SiC-Anteils in den Beschichtungen werden für die 
weiteren Spritzversuche mit Flüssigbrennstoff betriebene HVOF-Systeme eingesetzt. 
Diese Verfahren ermöglichen niedrigere Prozesstemperaturen im Vergleich zu den 
mit Brenngas betriebenen HVOF-Systemen. 
In Abb. 5.34 ist eine mittels des flüssigbrennstoffbetriebenen HVOF-Systems Top 
Gun K hergestellte Spritzschicht dargestellt. Die Porosität beträgt, bedingt durch die 
höhere kinetische Energie der Spritzpartikel, im Mittel 4 Vol.-% bei einem durch-
schnittlichen SiC-Gehalt in den Beschichtungen von 13 Vol.-%. Die Härteprüfung 
nach Vickers ergibt eine Mikrohärte der Beschichtung von 650 HV0,05. Beim Verar-
beiten der SiC-Verbundpulver kann kein signifikanter Einfluss der Prozessparameter 
auf den realisierten SiC-Gehalt in den Beschichtungen nachgewiesen werden. 
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Abb. 5.34 HVOF Beschichtung aus einem Ni-Si-B-C-50SiC Verbundpulver 
  Bindermatrixzusammensetzung: 91,5Ni-6Si-1,5B-1C (Gew.-%),  
  SiC-Gehalt im Pulver: 50 Vol.-%, HVOF-Anlagensystem: Top Gun K. 
In den rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen der Spritzschichten kann 
im Interfacebereich eine lückenlose Anbindung zwischen Karbid und Matrixlegierung 
ohne eine Reaktionszone dokumentiert werden. In Abb. 5.35 ist eine Detailaufnahme 
einer Top Gun K Beschichtung dargestellt. 
 
Abb. 5.35 Detail einer HVOF Beschichtung aus einem Ni-Si-B-C-50SiC Verbundpulver 
  Bindermatrixzusammensetzung: 91,5Ni-6Si-1,5B-1C (Gew.-%), 
  SiC-Gehalt im Pulver: 50 Vol.-%, HVOF-Anlagensystem: Top Gun K. 
Zusätzlich zu den morphologischen Untersuchungen der Spritzschichten werden 
XRD-Analysen der SiC-Verbundpulver und der HVOF-Beschichtungen vorgenom-
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men. In Abb. 5.36 sind exemplarisch die Diffraktogramme eines NiCrBSi-SiC Aus-
gangspulvers sowie mit unterschiedlichen Sauerstoff/Kerosin-Verhältnissen herge-
stellten HVOF-Beschichtungen dargestellt. 
 
Abb. 5.36 Diffraktogramme Ni-Cr-B-Si-50SiC-Verbundpulver und HVOF-Spritzschichten 
  Bindermatrixzusammensetzung: 86,3Ni-7Cr-4,5Si-1,5B-0,7C (Gew.-%), 
  SiC-Gehalt im Pulver: 50 Vol.-%, HVOF-Anlagensystem: Top Gun K. 
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Bei der Auswertung der XRD-Diffraktogramme können für das Ausgangspulver die 
Phasen SiC, Ni und Cr5B3 nachgewiesen werden. Um den Einfluss der Prozesstem-
peratur auf die Phasenzusammensetzung der Spritzschichten zu untersuchen, wird 
das Sauerstoff-Kerosin-Verhältnis von einer nahe der stöchiometrischen Zusammen-
setzung (λ = 3,7) bis zu einer überstöchiometrischen Zusammensetzung (λ = 5,2) 
variiert. In dem mittleren Diffraktogramm sind für das Sauerstoff-Kerosin-Verhältnis 
von λ = 3,7 neben den Phasen des Ausgangspulvers die Phasen Cr3C2 und δ-Ni2Si 
nachweisbar. Da der SiC-Peak nur eine geringe Intensität aufweist, kann auf eine 
Zersetzung bzw. einer Oxidation der SiC-Partikel während des thermischen Sprit-
zens geschlossen werden. 
Für ein Sauerstoff-Kerosin-Verhältnis von λ = 5,2 ist die Prozesstemperatur deutlich 
geringer, wobei zu berücksichtigen ist, dass durch den hohen Sauerstoffanteil die 
Gefahr einer Oxidation der SiC-Partikel ansteigt. Entsprechend den niedrigeren Pro-
zesstemperaturen ist ein geringerer Anteil an SiC-Zersetzung zu erwarten. Dies wird 
durch die höhere Intensität der SiC-Peaks im unteren Diffraktogramm dokumentiert. 
In der Tab. 5.4 sind die Eigenschaften der aus den agglomerierten und gesinterten 
SiC-Verbundpulvern hergestellten Schichten zusammengefasst. Aus den Ergebnis-
sen kann abgeleitet werden, dass eine Variation des SiC-Gehalts im Ausgangspulver 
auf Anteile von bis zu 70 Vol.-% nur einen geringen Einfluss auf den SiC-Gehalt in 
den SiC-Beschichtungen ausübt. 
Aus den umfangreichen Ergebnisse aus den Untersuchungen zum spritztechnischen 
Verarbeiten der unterschiedlichen agglomerierten und gesinterten SiC-
Verbundpulver kann abgeleitet werden, dass dieses Pulverherstellungsverfahren ge-
eignet ist, um mittels HVOF SiC-Verbundschichten herzustellen. Jedoch weisen die 
HVOF-Beschichtungen für Anwendungen im Verschleißschutz einen zu geringen 
Anteil an in die Beschichtung eingelagertem SiC auf. Der geringe SiC-Anteil kann auf 
die temperaturbedingte Zersetzung des SiC in der sauerstoffreichen Brenngasflam-
me sowie auf einen zu hohen Anteil offener Porosität der SiC-Verbundpulverpartikel 
zurückgeführt werden.  
In den weiterführenden Untersuchungen wurde somit angestrebt einen dichteren 
Verbund zwischen den SiC-Partikel und den metallischen Matrices herzustellen. 
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Tab. 5.4 Vergleich des SiC-Gehalts in den Ausgangspulvern und den HVOF Beschichtungen. 
SiC – Gehalt 
im Verbund-
pulver 
SiC - Gehalt 
in der  
Beschichtung 
Porosität SiC - Verbundpulver 
[Vol.-%] [Vol.-%] [Vol.-%] 
Ni6Si1C - 50 SiC 50 13 4,5 
Ni6Si1,5B1C – 50 SiC 50 10 6 
Ni6Si1,5B1C – 70 SiC 70 11 2,5 
Co6Si1,5C – 50 SiC 50 5 7 
Co6Si1,5C – 70 SiC 70 6,5 7 
Ni3,5Si2,25B0,7Cr0,1C - 50 SiC 50 6,2 6 
Ni7Cr4,5Si1,5B0,7C - 50 SiC 50 15 8 
Ni7Cr4,5Si1,5B0,7C - 70SiC 70 13 9,5 
Co7Cr4,5Si1,5B1C - 50 SiC 50 4,7 4 
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5.2.2.2 Spritzschichten aus agglomerierten und pyrolisierten SiC-Verbundpulvern 
Agglomerierte und anschließend pyrolisierte SiC-Verbundpulver weisen aufgrund der 
überwiegend kantig, blockigen Partikelmorphologie ein schlechteres Fließverhalten 
als die agglomerierten und gesinterten Verbundpulver auf. Durch den Einsatz der mit 
Flüssigbrennstoff betriebenen HVOF-Systeme lassen sich die pyrolisierten Verbund-
pulver zu dichten und fest haftenden Spritzschichten verarbeiten. Zum Herstellen der 
Beschichtungen sind allerdings höhere Prozesstemperaturen erforderlich. Durch das 
Zumischen von H2 lässt sich bei dem HVOF-System Top Gun K die Prozesstempera-
tur erhöhen. 
In Abb. 5.37 ist eine mittels Top Gun K hergestellte Spritzschicht eines pyrolisierten 
SiC-Verbundpulvers Ni6Si1,5B1C-50SiC dargestellt. Zum spritztechnischen Verar-
beiten der pyrolisierten SiC-Verbundpulver wird ein Polymeranteil von 30 Vol.-% im 
Verbundpulver eingestellt. Die Spritzschichten weisen eine Porosität von 1,5 Vol.-% 
bei einem maximalen SiC-Gehalt von 8 Vol.-% auf. Die Härtemessung nach Vickers 
ergibt eine mittlere Mikrohärte der Beschichtungen von 670 HV0,05. 
 
Abb. 5.37 HVOF Beschichtung aus einem pyrolisierten SiC-Verbundpulver, Matrix- 
  zusammensetzung: 91,5Ni-6Si-1,5B-1C (Gew.-%), SiC-Gehalt Ausgangsverbund- 
  pulver: 50 Vol.-%, 30 Vol.-% ABSE-Polymer, HVOF-Anlagensystem: Top Gun K. 
In den detaillierten Untersuchungen an den Spritzschichten kann dokumentiert wer-
den, dass trotz der höheren Prozesstemperaturen SiC-Partikel in der Spritzschicht 
eingebettet vorliegen. In Abb. 5.38 ist die lichtmikroskopische Detailaufnahme einer 
mit einem pyrolisierten Verbundpulver hergestellten Spritzschicht dargestellt.  
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Abb. 5.38 Detail einer Spritzschicht aus einem pyrolisierten SiC-Verbundpulver, Matrix- 
  zusammensetzung: 91,5Ni-6Si-1,5B-1C (Gew.-%), SiC-Gehalt im Ausgangsverbund- 
  pulver: 50 Vol.-%, 30 Vol.-% ABSE-Polymer, HVOF-Anlagensystem: Top Gun K. 
Neben SiC-Clustern liegen die ca. 3 µm großen SiC-Partikel gleichmäßig verteilt in 
der Spritzschicht vor. Im Vergleich zu Schichten aus agglomerierten Verbundpulvern 
ist allerdings keine Steigerung des SiC-Gehalts in den Beschichtungen zu verzeich-
nen. Dies ist in erster Linie auf die zu geringe Menge des eingesetzten ABSE-
Polymers im Ausgangspulver zurückzuführen. 
Die Ergebnisse belegen, dass durch das Pyrolisieren der Verbundpulver die offene 
Porosität der Verbundpulverpartikel reduziert werden kann. Im Pulver vorhandene 
SiC-Cluster werden in die Spritzschicht überführt. Demnach ist der Einsatz von an-
gepassten Polymeren grundsätzlich für die Herstellung von SiC-Verbundpulvern ge-
eignet. Es kann gefolgert werden, dass bei der Herstellung pyrolisierter Verbundpul-
ver im Hinblick auf hohe Hartstoffgehalte in der Beschichtung höhere Anteile des Po-
lymers zur Pulverherstellung einzusetzen sind. 
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5.2.2.3 Spritzschichten aus mechanisch legierten SiC-Verbundpulvern 
In den weiterführenden Versuchen werden unterschiedliche SiC-Verbundpulver mit-
tels Flüssigbrennstoff betriebenen HVOF-Anlagensystemen verarbeitet. Für die me-
chanisch legierten SiC-Verbundpulver ist, aufgrund der unregelmäßigen Partikelform, 
ein sehr schlechtes Fließverhalten charakteristisch. 
In Abb. 5.39 ist die lichtmikroskopische Übersichtsaufnahme einer Spritzschicht aus 
einem mechanisch legierten SiC-Verbundpulver mit einer  modifizierten Co-Matrix 
dargestellt. Die mittlere Mikrohärte der Beschichtung beträgt 700 HV0,05. Es werden 
partiell Härtewerte von bis zu 1000 HV0,05 gemessen. Die Morphologie der Spritz-
schicht weist wie beim Ausgangspulver Bereiche der mechanisch nichtlegierten Mat-
rixlegierung auf. Mit den detaillierten Untersuchungen der Spritzschicht werden so-
wohl SiC-Partikel mit einem SiC-Partikeldruchmesser von ca. 1 µm als auch in den 
mechanisch legierten Bereichen SiC-Partikelgrößen von ca. 200 nm nachgewiesen. 
 
Abb. 5.39 HVOF Beschichtung aus einem mechanisch legierten SiC-Verbundpulver 
  Matrixzusammensetzung: 92,5Co-6Si-1,5C (Gew.-%), 
  SiC-Gehalt im Pulver: 50 Vol.-%, HVOF-Anlagensystem: Top Gun K. 
In Abb. 5.40 ist die lichtmikroskopische Übersichtsaufnahme einer Top-Gun K Be-
schichtung aus einem mechanisch legierten SiC-Verbundpulver einer Ni-
Basislegierung des Typs 60 dargestellt. Diese eingesetzte Legierung mit einen ho-
hen Anteil arteigener Hartphasen weist, gegenüber dem phasentheoretischen Lö-
sungskonzept, einen zu niedrigen Gehalt an Si und C im Ni-Mischkristall auf. Bei der 
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spritztechnischen Verarbeitung dieser Verbundpulver können Zersetzungen der SiC-
Partikel mit der Matrixlegierung nicht vermieden werden. 
 
Abb. 5.40 HVOF Beschichtung aus einem mechanisch legierten SiC-Verbundpulver 
  Matrixzusammensetzung: 72,25Ni-16Cr-4,25Si-3,3B-0,8C-3,4Fe (Gew.-%), 
  SiC-Gehalt im Pulver: 50 Vol.-%, HVOF-Anlagensystem: Top Gun K. 
Die minimale Schichtporosität der so hergestellten Verbundschichten wird mit  
2,4 Vol.-% bestimmt. Die Härteprüfung nach Vickers ergibt eine Mikrohärte der Be-
schichtung von 780 HV0,05. Eine Bestimmung des SiC-Gehalts in den Beschichtun-
gen ist auf Grund der geringen SiC-Partikelgrößen mit konventionellen Bildverarbei-
tungsmethoden nicht möglich. Zur detaillierten Untersuchung werden die Beschich-
tungen daher mittels Rasterelektronenmikroskopie und EDX-Analyse analysiert. 
In Abb. 5.41 ist eine rasterelektronenmikroskopische Detailaufnahme der Spritz-
schicht dargestellt, in der die in der EDX-Analyse detektierten unterschiedlichen Pha-
sen gekennzeichnet sind. Die quantitative Auswertung der Ergebnisse ist in Tab. 5.5 
zusammengefasst. 
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Abb. 5.41 Detail der Beschichtung aus einem mechanisch legierten SiC-Verbundpulver 
  Matrixzusammensetzung: 72,25Ni-16Cr-4,25Si-3,3B-0,8C-3,4Fe (Gew.-%), 
  SiC-Gehalt im Pulver: 50 Vol.-%, HVOF-Anlagensystem: Top Gun K. 
Tab. 5.5  Auswertung der quantitativen EDX-Untersuchung. 
Gew.-% Messpunkt 
Si Cr Fe Ni 
1. Matrix 
 
5,08 14,64 3,49 76,79 
2. Dunklere Phase in der Matrix 
 
2,62 72,91 2,84 21,63 
3. Dunkle Phase zwischen den Lamellen  
    (poröser Bereich) 
13,22 15,97 3,33 67,48 
4. Dunkle Phase 
 
47,75 9,21 2,72 40,32 
In der quantitativen energiedispersiven Röntgenanalyse können die dunklen Phasen 
(Messpunkt 4) als SiC-Partikel identifiziert werden. Beim Messpunkt 3 handelt es 
sich um gebrochene SiC-Partikel zwischen der verformten Matrixlegierung. Der 
Nachweis der Elemente Ni, Cr und Fe erfolgt aufgrund der durch den Elektronen-
strahl angeregten Umgebung der SiC-Partikel. 
Die Ergebnisse aus den Untersuchungen zur Pulvermorphologie mechanisch legier-
ter SiC-Verbundpulver belegen, dass der Einsatz einer duktilen Matrixlegierung zu 
einer homogenen Verteilung der SiC-Partikel im Verbundpulver führt. Demnach kann 
erwartet werden, dass diese Verbundpulver zu höheren SiC-Gehalten in den HVOF 
Beschichtungen führen.  
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In Abb. 5.42 ist die rasterelektronenmikroskopische Übersichtsaufname einer HVOF-
Beschichtung aus diesem SiC-Verbundpulver dargestellt. Die Härteprüfung nach Vi-
ckers ergibt trotz der duktileren Matrixlegierung eine Mirkohärte von  
770 HV0,05 bei einer Schichtporosität von 2,5 Vol.-%. 
 
Abb. 5.42 HVOF Beschichtung aus einem mechanisch legierten SiC-Verbundpulver 
  Matrixzusammensetzung: 83,9Ni-8,6Cr-2,9Si-1,6B-0,3C-2,7Fe (Gew.-%), 
  SiC-Gehalt im Pulver: 65 Vol.-%, HVOF-Anlagensystem: Top Gun K. 
In der energiedispersiven Röntgenanalyse der Spritzschicht können auf Grund der 
unterschiedlichen Materialkontraste vier unterschiedliche Phasen nachgewiesen 
werden (Abb. 5.43). Die Auswertung der quantitativen EDX-Analyse ist in Tab. 5.6 
zusammengefasst. 
Tab. 5.6   Auswertung der quantitativen EDX-Untersuchung. 
Gew.-% Messpunkte 
 Si Cr Fe Ni 
1. Matrix 
 
17,73 25,56 15,88 40,83 
2. Dunklere Phase in der Matrix 
 
36,72 18,16 13,65 31,47 
3. SiC-haltiger Bereich 
 
42,69 14,57 8,90 33,84 
4. SiC-Partikel 
 
95,86 - - 4,14 
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Abb. 5.43 Detail einer Beschichtung aus einem mechanisch legierten SiC-Verbundpulver 
  Matrixzusammensetzung: 83,9Ni-8,6Cr-2,9Si-1,6B-0,3C-2,7Fe (Gew.-%), 
  SiC-Gehalt im Pulver: 65 Vol.-%, HVOF-Anlagensystem: Top Gun K. 
Mit der Auswertung der quantitativen EDX-Analyse kann nachgewiesen werden, 
dass zum einen größere SiC-Partikel mit einem Partikeldurchmesser von ca. 1 µm 
(Messpunkt 4) und zum anderen mechanisch in die Matrixlegierung einlegierte SiC-
Partikel einer Partikelgröße von ca. 200 nm vorliegen (Messpunkt 3). Entsprechend 
der Ausgangsmorphologie sind nichtlegierte Matrixbereiche zu erkennen. Die hohen 
Si-Gehalte in diesem Gebiet können sowohl durch den Elektronenstrahl angeregten 
Bereiche anliegender Phasen als auch durch Reaktionen der Matrixlegierung mit den 
SiC-Partikeln erklärt werden. 
Beim Vergleich der Röntgendiffraktogramme der HVOF-Spritzschichten aus diesem 
SiC-Verbundpulver kann festgestellt werden, dass Sauerstoff-Kerosin Verhältnissen 
nahe der stöchiometrischen Verbrennung (λ=3,77) zu geringen SiC-Gehalten und 
Reaktionen zur δ-N2Si Bildung führen. Für Prozessparameter mit einem hohen Sau-
erstoffüberschuss (λ=5,2) können auf Grund der niedrigeren Prozesstemperaturen 
deutlich höhere SiC-Peaks in den Diffraktogrammen nachgewiesen werden. 
Zusätzlich zu den XRD-Untersuchungen werden die Sauerstoff- und Gesamtkohlen-
stoffgehalte für das Ausgangspulver und die HVOF-Beschichtungen ermittelt. Die 
Ergebnisse dieser Untersuchungen sind in Tab. 5.7 zusammengefasst. 
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Tab. 5.7 Auswertung des Sauerstoff- und Gesamtkohlenstoffgehalts. 
Gew.-% 
 
Probe 
 
O2 C gesamt 
Ausgangspulver 65 Gew.-% SiC  
Matrixzusammensetzung: 
83,9-Ni-8,6-Cr-2,9-Si-1,6-B-0,3-C-2,7-Fe (Gew.-%)
 
0,682 
 
7,042 
Spritzschicht „heiß“ 
Sauerstoff-Kerosin-Verhältnis λ = 3,77 
 
 
4,263 
 
6,874 
Spritzschicht „kalt“ 
Sauerstoff-Kerosin-Verhältnis λ = 5,22 
 
 
3,588 
 
6,369 
Für das Sauerstoff-Kerosin-Verhältnis von λ = 5,22 kann ein geringerer Sauerstoff-
gehalt in den Spritzschichten nachgewiesen werden. Aus diesen Ergebnissen lässt 
sich ableiten, dass durch die kälteren Prozesstemperaturen einerseits Zersetzungs-
reaktionen reduziert werden, andererseits der höhere Sauerstoffanteil der überstö-
chiometrischen Verbrennung zu einem erhöhten Kohlenstoffabbrand aus dem Ver-
bundpulver und damit verbundener SiC-Zersetzung führt. Niedrigere Sauerstoff-
Kerosin-Verhältnisse bedingen höhere Brenngastemperaturen und führen zu einer 
verstärkten Zersetzung der SiC-Partikel und zur Bildung von Komplexkarbiden. 
Die Analysen an den HVOF Beschichtungen aus mechanisch legierten SiC-
Verbundpulvern belegen, dass das mechanische Legieren geeignet ist, SiC-
Verbundpulver herzustellen, die sich mittels HVOF zu hoch SiC-haltigen Spritz-
schichten verarbeiten lassen. Abhängig von den eingesetzten Sauerstoff-Kerosin-
Verhältnissen lassen sich die Verbundpulver zu dichten, fest haftenden Schichten mit 
einem hohen SiC-Gehalt verarbeiten. Um die unerwünschte Zersetzung des SiC zu 
verhindern, ist es beim Verarbeiten mittels HVOF Prozessparameter vorteilhaft deut-
lich überstöchiometrische Parameter einzustellen. Der Einsatz geeigneter Matrixle-
gierungen der SiC-Verbundpulver ermöglicht es, die Reaktionen des SiC mit der Mat-
rix weitgehend einzuschränken. 
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5.2.2.4 Spritzschichten aus mechanisch gemischten SiC-Verbundpulvern 
Zusätzlich zu der Herstellung der agglomerierten und mechanisch legierten SiC-
Verbundpulver werden mechanisch gemischte SiC-Verbundpulver für die experimen-
tellen Untersuchungen hergestellt und spritztechnisch mittels HVOF verarbeitet. 
Beim spritztechnischen Verarbeiten sind die SiC-Partikel direkt dem Heißgasstrahl 
des HVOF-Systems ausgesetzt, so dass hier mit einem verstärkten Zersetzen der 
SiC-Partikel zu rechnen ist, und nur das thermische Spritzen mit minimalen Tempe-
raturen erfolgversprechend erscheint. 
Die für die experimentellen Untersuchungen eingesetzten SiC-Partikel werden, um 
die Zersetzung zu minimieren und die SiC-Partikel fördern zu können, in einer größe-
ren Kornfraktion von durchschnittlich 37 µm (ESK F 320) verwendet. 
In Abb. 5.44 ist die HVOF-Spritzschicht eines mechanisch gemischten SiC-
Verbundpulvers dargestellt. Der SiC-Gehalt im Ausgangspulver beträgt 70 Vol.-%. 
Das Verarbeiten dieses SiC-Verbundpulvers erfolgte mittels DJS.  
 
Abb. 5.44 HVOF Beschichtung aus einem mechanisch gemischten SiC-Verbundpulver, 
  Matrixzusammensetzung: 91,5Ni-6Si-1,5B-1C (Gew.-%), 
  SiC-Gehalt im Pulver: 70 Vol.-%, HVOF-Anlagensystem: Diamond Jet Standard. 
Die Härteprüfung nach Vickers ergibt eine mittlere Härte von 740 HV0,05. Die com-
puterunterstützte Bildanalyse dokumentiert eine minimale Schichtporosität von  
3 Vol.-% und einen maximalen SiC-Gehalt in der Beschichtung von 13 Vol.-%. Der 
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geringe SiC-Gehalt in der Beschichtung ist dabei auf die hohen Prozesstemperaturen 
des mit Propan betriebenen HVOF-Systems zurückzuführen. 
Um den SiC-Gehalt in der Beschichtung zu erhöhen, wird das mit Flüssigbrennstoff 
betriebene HVOF-System Top Gun K für weitere Spritzversuche eingesetzt. In der in 
Abb. 5.45 dargestellten Beschichtung kann durch Parameteroptimierung ein SiC-
Gehalt der Beschichtung von über 20 Vol.-% eingestellt werden. Die Härteprüfung 
nach Vickers ergibt eine Mirkohärte der Beschichtung von 660 HV0,05 bei einer 
Schichtporosität von 1,5 Vol.-%. Es werden partiell Mikrohärtewerte von bis zu  
850 HV 0,05 gemessen. Die trotz des höheren SiC-Gehalts niedrigere Mirkohärte der 
Beschichtung wird darauf zurückgeführt, dass bedingt durch die niedrigeren Prozess-
temperaturen und die kürzeren Verweilzeiten der SiC-Partikel im Heißgasstrahl kein 
Aufsilicieren der Matrixlegierung erfolgt. 
 
Abb. 5.45 HVOF Beschichtung aus einem mechanisch gemischten SiC-Verbundpulver, 
  Matrixzusammensetzung: 91,5Ni-6Si-1,5B-1C (Gew.-%), 
  SiC-Gehalt im Pulver: 70 Vol.-%, HVOF Anlagensystem: Top Gun K. 
Die detaillierten rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen der mit  
Top Gun K hergestellten Beschichtungen (Abb. 5.46) zeigen auf, dass die SiC-
Partikel lückenlos in die metallische Matrix eingebunden und keine Reaktionszonen 
im Interface zwischen SiC-Partikel und Matrix zu erkennen sind. In den Untersu-
chungen zur Schichtmorphologie ist zu erkennen, dass die spröden SiC-Partikel in-
folge der hohen kinetischen Energie bei Aufprall brechen können. Das Brechen der 
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SiC-Partikel kann zu einer Beeinträchtigung des Verschleißverhaltens führen, da sich 
die gebrochenen SiC-Partikel aus dem Werkstoffverbund unter verschleißender Be-
anspruchung lösen und als zusätzliches, abrasives Medium wirken können. 
 
Abb. 5.46 Detail einer Beschichtung aus einem mechanisch gemischten SiC-Verbundpulver, 
  Matrixzusammensetzung: 91,5Ni-6Si-1,5B-1C (Gew.-%), 
  SiC-Gehalt im Pulver: 70 Vol.-%, HVOF-Anlagensystem: Top Gun K. 
Um das Brechen der SiC-Partikel bei der spritztechnischen Verarbeitung zu vermei-
den, werden für die weiterführenden Spritzversuche mittlere SiC-Partikelgrößen des 
Korndurchmessers von 16,5 µm (ESK F 500) zur Verbundpulverherstellung einge-
setzt. Das spritztechnische Verarbeiten der SiC-Verbundpulver mit einer modifizier-
ten Co-Basis-Matrixlegierung erfolgt auf dem HVOF-System Top Gun K. In Abb. 5.47 
ist die HVOF-Beschichtung aus einem Co-Basis SiC-Verbundpulver mit einem SiC-
Gehalt des Ausgangspulvers von 60 Vol.-% dargestellt. Die Beschichtung weist eine 
Porosität von 2,5 Vol.-% mit einem mittleren SiC-Gehalt von bis zu 30 Vol.-% auf. Die 
Härteprüfung nach Vickers ergibt eine mittlere Mirkohärte der Beschichtung von  
1200 HV0,05. 
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Abb. 5.47 HVOF Beschichtung mit einem mechanisch gemischten SiC-Verbundpulvers, 
  Matrixzusammensetzung: 86Co-7Cr-4,5Si-1,5B-1C (Gew.-%), 
  SiC-Gehalt im Pulver: 60 Vol.-%, HVOF-Anlagensystem: Top Gun K. 
Im Anschluss an die rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen der SiC-
Spritzschicht werden EDX-Analysen durchgeführt. In Tab. 5.8 ist die Flächenanalyse 
einer CoCrBSi-SiC Beschichtung zusammengefasst. Das Verfahren ermöglicht den 
quantitativen Nachweis für Elemente mit einer Ordnungszahl > 8. 
Tab. 5.8 Flächenanalyse einer Co7Cr4,5Si1,5B0,7C-60SiC Spritzschicht. 
Element Co Cr Si 
Gew.-% 82,6 6,8 10,6 
Ergänzend zu der Elementverteilung in der Flächenanalyse werden Line-Scan-
Analysen im Interfacebereich zwischen SiC-Partikeln und der metallischen Matrix 
durchgeführt. Dieses ermöglicht die separate Darstellung des Konzentrationsver-
laufs, der in der Beschichtung vorkommenden Elemente, über den betrachteten Be-
reich. In Abb. 5.48 sind die Ergebnisse einer Line-Scan Untersuchung zusammenge-
fasst. 
Auf der Basis des Konzentrationsverlaufs der Elemente Si, Cr und Co kann anhand 
des steilen Anstiegs des Si-Gehalts und des korrespondierenden Abfalls der Ele-
mentkonzentration für Co und Cr nachgewiesen werden, dass die in der Spritzschicht 
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vorliegenden SiC-Partikel keine Reaktionszone im Interfacebereich zwischen SiC-
Partikel und metallischer Matrix aufweisen. 
 
Abb. 5.48 Line Scan der Beschichtung aus einem mechanisch gemischten SiC- Verbundpulver, 
  Matrixzusammensetzung: 86Co-7Cr-4,5Si-1,5B-1C (Gew.-%), 
  SiC-Gehalt im Pulver: 60 Vol.-%, HVOF-Anlagensystem: Top Gun K. 
In Abb. 5.49 ist eine mittels des HVOF-Systems JP 5000 hergestellte Beschichtung 
mit einem Co-Basis SiC-Verbundpulver dargestellt. In der metallographischen Unter-
suchung der Spritzschicht kann ein SiC-Gehalt von 15 Vol.-% bei einer Schichtporo-
sität von 1 Vol.-% dokumentiert werden. Die Härteprüfung nach Vickers ergibt eine 
Mikrohärte von1050 HV0,05. 
 
Abb. 5.49 HVOF Beschichtung aus einem mechanisch gemischten SiC-Verbundpulver, 
  Matrixzusammensetzung: 86Co-7Cr-4,5Si-1,5B-1C (Gew.-%), 
  SiC-Gehalt im Pulver: 60 Vol.-%, HVOF Anlagensystem: JP5000. 
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Die Untersuchungen zum spritztechnischen Verarbeiten von mechanisch gemischten 
SiC-Verbundpulvern dokumentieren, dass mit diesem sehr einfachen Pulverherstel-
lungsverfahren und durch den Einsatz flüssigbrennstoffbetriebener HVOF-Systeme 
hoch SiC-haltige Verbundschichten herstellbar sind. Der Einsatz mit Brenngas be-
triebener HVOF Systeme ist zum Herstellen hoch SiC-haltiger Verbundschichten un-
geeignet, da die hohen Prozesstemperaturen zum Zersetzen der SiC-Partikel und zu 
Reaktionen zwischen Matrixlegierung und SiC führen. 
Bei detaillierten Untersuchungen zur Schichtmorphologie kann nachgewiesen wer-
den, dass die SiC-Partikel sehr gut von der Matrix benetzt werden und lückenlos in 
den Schichtverbund ohne das Entstehen einer Reaktionszone eingebettet werden 
können. 
Das Verwenden einer mittleren SiC-Partikelgröße von ca. 16 µm ermöglicht es, hohe 
SiC-Anteile in den Spritzschichten zu erreichen sowie das Brechen der spröden SiC-
Partikel beim Aufprall zu vermeiden. Dies ist insbesondere zum Herstellen von 
Schichtsystemen zum Verschleißschutz erforderlich. 
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5.3 Verschleißverhalten der Verbundschichten 
5.3.1 Verschleißverhalten der Si3N4-Verbundschichten 
Um das Verschleißverhalten der Si3N4-Verbundschichten zu charakterisieren, wird 
der Abrasionsverschleiß der Beschichtungen gemäß ASTM G 65 bestimmt und mit 
konventionellen Werkstoffen verglichen. Der prinzipielle Aufbau der Prüfvorrichtung 
ist in Kap. 4.3 beschrieben. In Abb. 5.50 sind die Verschleißbeträge der D-Gun Be-
schichtungen der Si3N4-Verbundpulver OGSN 8 – OGSN 10 in Abhängigkeit von der 
eingesetzten Kornfraktion zusammengefasst. 
 
Abb.5.50  Ergebnisse der Verschleißprüfung an den D-Gun Beschichtungen nach ASTM G 65 
 Prüflast: 20 N, Verschleißweg: 3834 m. 
Tab. 5.9  Zusammensetzung der Si3N4-Verbundpulver. 
Verbundpulver Binderphasenzusammensetzung 
OGSN 8 16 Al2O3, 16 Y2O3 
OGSN 9 16 Al2O3, 16 Y2O3, 4,2 AlN, 4,2 SiO2 
OGSN 10 16 Al2O3, 16 Y2O3, 4,2 AlN, 3 MgO 
Für die Si3N4-Verbundpulver OGSN 8 und OGSN 9 kann eine Abhängigkeit des Ver-
schleißbetrags von der verwendeten Kornfraktion nachgewiesen werden. Bei der 
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Auswertung der Verschleißmarken für das Si3N4-Verbundpulver OGSN 10 zeigt sich 
ein Verschleißminimum beim Einsatz einer mittleren Kornfraktion +32 – 45 µm. Dar-
über hinaus können für das Si3N4-Verbundpulver OGSN 10 Kornfraktionen  
+45 – 63 µm zu verschleißbeständigen Spritzschichten mittels D-Gun verarbeitet 
werden. 
In weiterführenden Verschleißuntersuchungen werden die D-Gun Beschichtungen 
unterschiedlicher Si3N4-Verbundpulver unter höheren Prüflasten getestet. Hierfür 
wird die Prüflast auf 45 N und der Verschleißweg auf 4309 m gesteigert. Diese Prüf-
bedingungen entsprechen dem Verfahren D der ASTM-Vorschrift. 
In Abb. 5.51 sind die Ergebnisse der Verschleißuntersuchungen nach Prüfvorschrift 
D zusammengefasst. Die Verschleißbeträge der Si3N4-Verbundpulver OGSN 8, 
OGSN 9 und OGSN 19 werden dabei APS und D-Gun gespritzten Al2O3-Schichten, 
gegenübergestellt. 
 
Abb.5.51  Ergebnisse der Verschleißprüfung an den D-Gun Beschichtungen nach ASTM G 65 
 Prüflast: 45 N, Verschleißweg: 4309 m. 
Die Verschleißbeträge der D-Gun Beschichtungen liegen deutlich über der Größen-
ordnung mittels atmosphärischen Plasmaspritzens hergestellter Al2O3-
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Beschichtungen. Im direkten Vergleich zu D-Gun Al2O3 Beschichtungen wird deut-
lich, dass bislang keine vergleichbare Verschleißbeständigkeit erreicht werden kann. 
5.3.2 Verschleißverhalten der SiC-Verbundschichten 
Um das Verschleißverhalten der SiC-Verbundschichten zu charakterisieren, werden 
die Verschleißbeträge der SiC-Verbundschichten im Schwingverschleiß bestimmt 
und mit konventionellen Werkstoffen verglichen. Der prinzipielle Aufbau der Prüfvor-
richtung ist in Kap. 4.3 beschrieben. Als Maß für den Verschleißbetrag wird die Tiefe 
h der Verschleißkalotte angegeben. Die Ergebnisse der Schwingverschleißprüfung 
für unterschiedliche SiC-Verbundschichten sind in Abb. 5.52 zusammenfassend dar-
gestellt. Die zugehörigen SiC-Verbundpulver sind in Tab. 5.10 zusammengestellt. 
 
Abb.5.52  Ergebnisse der Schwingverschleißprüfung an unterschiedlichen 
 SiC-Verbundschichten. 
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Tab. 5.10 Zusammensetzung der SiC-Verbundpulver und SiC-Gehalt der Spritzschichten. 
Werkstoffzusammensetzung / 
Herstellungsverfahren 
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Pulvertyp 
[Gew.-%] [Vol.-%] [µm] [Vol.-%]
NiCrBSiFeC-65SiC Ni8,6Cr2,9Si1,6B2,7Fe0,3C – 65 SiC
mechanisch legiert 
65 0,2 n.b. 
NiCrBiSiC-50SiC Ni7Cr4,5Si1,5B0,7C – 50 SiC 
agglomeriert und gesintert 
50 3,5 15 
NiSiBC-70SiC Ni6Si1,5B0,7C – 70 SiC 
mechanisch gemischt 
70 30 20 
CoSiC-70SiC Co6Si1,5C – 70 SiC 
mechanisch legiert 
70 0,2 n.b. 
CoCrBSiC-60SiC Co7Cr4,5Si1,5B1C – 60SiC 
mechanisch gemischt 
60 15 25 
Im Vergleich der Verschleißbeträge der SiC-Verbundschichten mit unbeschichteten 
Stahlproben kann für den Einsatz der SiC-Verbundpulver durchweg eine Verbesse-
rung der Verschleißbeständigkeit festgestellt werden. Bei Einsatz einer konventionell 
verfügbaren selbstfließenden Ni-Basislegierung als Matrix für ein mechanisch legier-
tes Verbundpulver wird die höchste Verschleißmarke der SiC-Verbundpulver be-
stimmt. Ursache hierfür ist, dass die SiC-Partikel nicht ausreichend in die metallische 
Matrix einlegiert sind, unter der komplexen Verschleißbeanspruchung aus der 
Schicht gelöst werden und so als zusätzliches abrasives Medium wirken können. Zu-
dem weist diese Matrixzusammensetzung nicht ausreichend an Si und C gesättigte 
Mischkristalle auf, so dass mit einer höheren Reaktivität zwischen SiC-Partikel und 
Matrixlegierung zu rechnen ist. Bei den Reaktionen können sich spröde Silicide bil-
den, die keine ausreichende Verschleißbeständigkeit aufweisen. Durch den Einsatz 
eines agglomerierten und gesinterten SiC-Verbundpulvers kann ein SiC-Gehalt in der 
Beschichtung von 15 Vol.-% erreicht werden. Trotz der duktileren Matrixlegierung 
wird eine Verbesserung der Verschleißbeständigkeit verzeichnet. Dies ist auf die 
homogene Verteilung der SiC-Partikel im Schichtverbund zurückzuführen. Durch den 
Einsatz eines mechanisch gemischten SiC-Verbundpulvers mit einer mittleren SiC-
Partikelgröße von 37 µm werden 20 Vol.-% SiC in der Beschichtung realisiert. Im 
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Vergleich zu Spritzschichten agglomerierter Verbundpulver kann trotz einer Steige-
rung des SiC-Anteils keine signifikante Verbesserung des Verschleißverhaltens do-
kumentiert werden. Dies ist darauf zurückzuführen, dass die großen SiC-Partikel 
beim Aufprall auf das Substrat brechen. Die Fragmente der SiC-Partikel werden beim 
Beschichten nicht ausreichend in den Schichtverbund eingebettet, können unter der 
verschleißenden Beanspruchung aus der Schicht ausgetragen werden und auch hier 
als zusätzliches abrasives Medium wirken. 
Bei dem Einsatz eines mechanisch legierten SiC-Verbundpulvers mit einer modifi-
zierten Co-Basislegierung kann eine deutliche Verbesserung der Verschleißbestän-
digkeit gemessen werden. Die Matrixlegierung weist ausreichend an Si und C gesät-
tigte Mischkristalle auf, so dass die Reaktivität zwischen SiC und Matrixlegierung re-
duziert ist und kein Zersetzen der SiC-Partikel erfolgt. Diese Schichten weisen eine 
sehr homogene Verteilung der SiC-Partikel auf. 
In den Verschleißuntersuchungen konnten bislang die besten Ergebnisse für ein me-
chanisch gemischtes SiC-Verbundpulver mit einer modifizierten Stellitmatrixlegierung 
bestimmt werden. Mit diesem SiC-Verbundpulver lassen sich SiC-Gehalte in den 
Spritzschichten von über 30 Vol.-% einstellen. Dieses Verbundpulver weist eine mitt-
lere SiC-Partikelgröße von ca. 15 µm auf, so dass das Brechen der SiC-Partikel wäh-
rend des Beschichtens in weiten Grenzen vermieden werden kann. Diese SiC-
Verbundschichten weisen eine mit konventionellen WC-Cermets vergleichbare Ver-
schleißbeständigkeit auf.  
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5.4 Korrosionsverhalten der Verbundschichten 
Die Ergebnisse aus den vorangegangen Untersuchungen zeigen, dass sich die 
Si3N4-und SiC-Verbundpulver zu dichten und verschleißbeständigen Verbundschich-
ten mittels thermischen Spritzens verarbeiten lassen.  
Die möglichen Anwendungen dieser neuen Verbundschichten erfordern neben der 
Charakterisierung der Verschleißbeständigkeit auch Kenntnisse über das Korrosi-
onsverhalten der Schichten. 
5.4.1 Korrosionsverhalten der Si3N4-Verbundschichten 
Im Rahmen der experimentellen Untersuchungen wird die Korrosionsbeständigkeit 
der Si3N4-Verbundschichten anhand von Auslagerungsversuchen nach dem Salz-
sprühnebeltest durchgeführt.  
Die im Rahmen dieser Korrosionsuntersuchungen getesteten Si3N4-Verbund-
schichten weisen dabei ein sehr unterschiedliches Korrosionsverhalten auf. Während 
ein Großteil der Proben den Testzyklus von 23 h Salzsprühen und 24 h Auslagern in 
feuchtem Klima mit nur sehr geringem Korrosionsangriff überstanden, konnte bei ei-
nigen Proben ein flächiger Korrosionsangriff dokumentiert werden. Der mit Hilfe ei-
nes Bildverarbeitungssystems erfasste flächenmäßige Korrosionsangriff liegt zwi-
schen 2 und 83 %. 
In Abb. 5.52 ist am Beispiel einer oxidkeramischen Si3N4-Verbundschicht die gute 
Korrosionsbeständigkeit der Beschichtung dargestellt. Auf der linken Seite der Abbil-
dung ist die lichtmikroskopische Aufnahme des Gefügeschliffs und auf der rechten 
Seite die makroskopische Aufnahme der Probenoberfläche abgebildet. 
Die Untersuchung der Korrosionsproben belegt, dass diese erheblichen Unterschie-
de in der Korrosionsbeständigkeit der unterschiedlichen Si3N4-Verbundschichten da-
bei in erster Line auf die Porosität der Beschichtungen zurückzuführen sind. Das 
beim Testverfahren entstehende Kondensat auf der Probenoberfläche dringt in die 
offene Porosität der Beschichtungen ein und kann aufgrund durchgängiger Porosität 
bis zum Grundwerkstoff gelangen. Die dabei entstehenden Korrosionsprodukte wer-
den an die Oberfläche der Beschichtungen tansportiert. 
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Abb. 5.52 Querschliff und markroskopische Aufnahme einer D-Gun Schicht nach 
  Salzsprühnebelprüfung, Testdauer: 48 h, 
  Verbundpulverzusammensetzung: Si3N4-16-Al2O3-16-Y2O3 (Gew.-%), D-Gun. 
5.4.2 Korrosionsverhalten der SiC-Verbundschichten 
In Abb. 5.53 ist die lichtmikroskopische Aufnahme einer SiC-Verbundschicht mit ei-
ner modifizierten selbstfließenden Ni-Basismatrixlegierung im Anschluss an den 
Salzsprühnebeltest dargestellt. Der SiC-Gehalt der Beschichtung liegt bei 15 Vol.-%.  
 
Abb. 5.53 SiC-Verbundschicht nach der Salzsprühnebelprüfung 
  Matrixzusammensetzung: 86,3Ni-7Cr-4,5Si-1,5B-0,7C (Gew.-%), 
  SiC-Gehalt: 15 Vol.-%, Top Gun K, Prüfdauer: 240 h. 
Bei der visuellen Beurteilung der Schicht wird nur ein geringfügiger korrosiver Angriff 
an der Probenoberfläche festgestellt. Das Auswägen der Probe ergibt eine Massen-
zunahme von 0,7 [mgcm-2]. Im metallographischen Querschliff sind die Korrosions-
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produkte lediglich an der Probenoberfläche nachweisbar. Es wird kein weiterer Kor-
rosionsangriff oder Unterkorrosion der Schicht nachgewiesen. 
In Abb. 5.54 ist die lichtmikroskopische Aufnahme einer Co-Basis SiC-
Verbundschicht dargestellt. Der SiC-Gehalt der Beschichtung beträgt 10 Vol.-%. Im 
Verlauf der Salzsprühnebelprüfung wird bei den Co-Basis Verbundschichten, die kei-
nen Cr-Anteil aufweisen, ein starker korrosiver Angriff nachgewiesen. Bereits nach 
einer Testdauer von 180 h weisen die Probenoberflächen einen flächigen Korrosi-
onsangriff auf, so dass die Testprozedur abgebrochen wird. In der metallographi-
schen Präparation kann dokumentiert werden, dass die Beschichtung durch Unter-
korrosion vom Substratwerkstoff abgelöst ist. Der flächige Korrosionsangriff der be-
schichteten Oberfläche führt zu einem flächigen Abtrag der Beschichtung. 
 
Abb. 5.54 SiC-Verbundschicht nach der Salzsprühnebelprüfung 
  Matrixzusammensetzung: 92,5Co-6Si-1,5C (Gew.-%), 
  SiC-Gehalt: 10 Vol.-%, Top Gun K, Prüfdauer: 180 h. 
In den weiterführenden Untersuchungen zum Korrosionsverhalten werden die SiC-
Verbundschichten in feuchtwarmer schwefeldioxidhaltiger Atmosphäre nach dem 
Kesternich-Test geprüft. In Abb. 5.55 und 5.56 sind die metallographischen Schliffe 
zweier unterschiedlicher Proben exemplarisch dargestellt. 
Bei dem Vergleich der beiden Schliffe ist zu erkennen, dass die SiC-Verbundschicht 
mit einer Ni-Basislegierung nur Korrosionsprodukte an der Beschichtungsoberfläche 
aufweist (Abb. 5.55). Demgegenüber führt bei SiC-Verbundschichten auf der Basis 
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der Co-Basislegierungen (Abb. 5.56) Unterkorrosion zum Ablösen der Beschichtun-
gen. Bereits nach dem 2. Testzyklus ist die Beschichtung unter den Testbedingun-
gen durch selektiven Korrosionsangriff beschädigt. 
 
Abb. 5.55 SiC-Verbundschicht nach der Kesternich-Prüfung 
  Matrixzusammensetzung: 93Ni-6Si-1C (Gew.-%), 
  SiC-Gehalt: 20 Vol.-%, Top Gun K, Prüfdauer: 240 h. 
Das Auswägen der Ni-Basis SiC-Verbundschicht ergibt nach 240 h Testdauer einen 
Masseverlust von 13,7 [mgcm-2]. Dieses ist auf das Bilden von Nickelsulfaten zurück-
zuführen, die im Laufe der Testprozedur zu einem flächigen Korrosionsangriff führen. 
 
Abb. 5.56 SiC-Verbundschicht nach der Kesternich-Prüfung 
 Matrixzusammensetzung: 92,5Co-6Si-1,5C (Gew.-%), 
 SiC-Gehalt: 10 Vol.-%, Top Gun K, Prüfdauer: 240 h. 
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Das Versagen der Co-Basis SiC-Verbundschicht ist auf Spaltkorrosion in der Be-
schichtung zurückzuführen. Durch das Eindringen des Elektrolyten in die offenen 
Poren und Mirkorisse entstehen Belüftungselemente. Sobald der Elektrolyt den Sub-
stratwerkstoff erreicht, tritt Unterkorrosion auf. 
Die Ergebnisse aus den Untersuchungen der SiC-Verbundschichten auf der Basis 
der selbstfließenden NiCrBSi-Legierungen sowie der modifizierten Stellitlegierungen 
weisen eine sehr gute Korrosionsbeständigkeit auf. Der Masseverlust durch flächigen 
Korrosionsangriff an der Probenoberfläche ist gegenüber den Ni-Basis SiC-
Verbundschichten geringer. 
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6. Diskussion 
Inkongruent schmelzende Hartstoffe auf der Basis von Silicium weisen auf Grund der 
inhärenten Werkstoffeigenschaften ein großes Potenzial zum Schutz hoch bean-
spruchter Bauteiloberflächen auf. Das thermische Spritzen bietet gegenüber anderen 
Oberflächenbeschichtungsverfahren den Vorteil einer Vielzahl einsetzbarer Werkstof-
fe, zudem lässt sich eine sehr hohe Auftragleistung erzielen. Im Vergleich zum Auf-
tragschweißen ist dabei die Beeinflussung des Substratwerkstoffs meist vernachläs-
sigbar. Voraussetzung für das thermische Spritzen ist, dass die verwendeten Spritz-
zusatzwerkstoffe eine schmelzflüssige Phase aufweisen. Da SiC und Si3N4 keine 
Schmelzphasen aufweisen, gilt es, geeignete Spritzzusatzwerkstoffe auf der Basis 
von Verbundpulvern zu entwickeln, um thermische Spritzverfahren anwenden zu 
können. 
Diese Entwicklungsarbeiten stellen den entscheidenden Schritt für das Herstellen 
von thermisch gespritzten Schichtsystemen mit hohen Gehalten an Si3N4 bzw. SiC 
dar. Lösungsansätze führen über geeignete Binderphasen zum erfolgreichen Her-
stellen von hartstoffhaltigen Schichten. Dabei gelingt es, die spezifischen Eigen-
schaften wie die Reaktivität und die Reaktionskinetik für die Verarbeitung mittels 
thermischen Spritzen zu beherrschen.  
6.1 Verbundpulverherstellung auf der Basis von Si3N4 und SiC 
Durch Agglomerieren und Sintern lassen sich für das thermische Spritzen geeignete 
Si3N4- und SiC-Verbundpulver mit einer homogenen Verteilung der Hartphasen in 
den Pulverpartikeln herstellen. 
Durch das Einbinden in eine oxidische Bindephase auf der Basis von Al2O3 und Y2O3 
ist es möglich, das Zersetzen der Si3N4-Partikel während des Sinterprozesses zu 
verhindern. Die Ergebnisse dokumentieren, dass mit dem Herstellen von Si3N4-
Keramiken vergleichbare chemische Reaktionen während des Sinterns der Si3N4-
Verbundpulver ablaufen. Um spritzfähige Si3N4-Verbundpulver zu erhalten, sind hö-
here Bindephasenanteile als bei konventionellen Sinterkeramiken einzustellen. Durch 
geeignete Binderphasenadditivierung mit SiO2 oder MgO kann die Viskosität der Bin-
dephase bzw. durch die Substitution von Y2O3 durch ein Didym-Mischoxid eingestellt 
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werden. Der Einsatz von AlN in der Binderphase begünstigt durch Reaktionen mit 
überschüssigem SiO2 das Bilden von Sialon. 
Die im Rahmen dieser Untersuchungen eingesetzten Si3N4-Verbundpulver mit einer 
metallischen Binderphase auf der Basis von Silizium erweisen sich als grundsätzlich 
für die spritztechnische Applikation geeignet. 
Zum Herstellen von SiC-Verbundpulvern für das thermische Spritzen wird es auf der 
Basis eines phasentheoretischen Lösungsansatzes möglich, die Reaktivität der SiC-
Partikel mit den eingesetzten metallischen Matrices zu reduzieren und das Benet-
zungsverhalten zwischen Hartstoff und Matrix zu verbessern. Neben dem Einsatz 
agglomerierter und gesinterter SiC-Verbundpulver bieten mechanisch gemischte 
SiC-Pseudolegierungen eine wirtschaftliche Alternative für die spritztechnische An-
wendung. Auch das mechanische Legieren stellt eine wichtige wirtschaftliche Alter-
native zu konventionellen Pulverherstellungsrouten dar. Eine geeignete Matrixaus-
wahl und Parameteroptimierung ermöglicht es, homogen durchmischte Verbundpul-
verpartikel herzustellen. Jedoch weist das mechanisch legierte SiC-Verbundpulver 
ein deutlich schlechteres Fließverhalten im Vergleich zu agglomerierten und gesinter-
ten Verbundpulvern auf. Im Hinblick auf das Verarbeiten mechanisch legierter Ver-
bundpulver kann durch geeignete Pulversichtung und modifizierte Pulverförderung 
das Verarbeiten dieser Verbundpulver mittels thermischen Spritzens verbessert wer-
den. 
6.2 Spritztechnisches Verarbeiten der Verbundpulver 
Beim Verarbeiten der unterschiedlichen Verbundpulver ergeben sich die im Folgen-
den dargestellten Zusammenhänge zwischen den Prozessbedingungen, den einge-
setzten Verbundpulvern und den resultierenden Schichteigenschaften. Durch geeig-
nete Prozessauswahl und -optimierung können die Zersetzungsreaktionen beim 
thermischen Spritzen in weiten Grenzen vermieden werden. Zum einen ist die Ver-
weilzeit der Verbundpulverpartikel im Heißgasstrahl und zum anderen das Tempera-
turregime des Spritzprozesses entscheidend für die entstehende Schichtmorpholo-
gie. Hohe Gasgeschwindigkeiten bedingen i.A. sehr kurze Verweilzeiten und wirken 
so der temperaturinduzierten Zersetzung entgegen.  
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Das Verarbeiten der Si3N4-Verbundpulver mittels Plasmaspritzens führte nicht zu 
verschleißbeständigen Beschichtungen. Dies ist in erster Linie darauf zurückzufüh-
ren, dass das Zersetzen der SiO2-Schutzschicht auf der Si3N4-Oberfläche zu einer 
niedrigen Viskosität der Binderphase führt. Beim Abkühlen wird auf Grund einer Vo-
lumenabnahme der Binderphase die Bildung von Mikrorissen begünstigt, die einer 
guten Kohäsion innerhalb des Schichtverbundes entgegenwirken.  
Durch den Einsatz des Plasmaspritzsystems der Mettech Corp. (AXIAL III) mit axialer 
Pulverinjektion konnte ein im Rahmen dieser Untersuchungen hergestelltes  
β-Sialon Verbundpulver mit einem Substitutionsgrad von z = 3 zu dichten, fest haf-
tenden Spritzschichten verarbeitet werden. 
Hochgeschwindigkeitsspritzverfahren (D-Gun, HVOF) ermöglichen das Herstellen 
dichter, fest haftender Si3N4-Verbundschichten. Diese gute Schichtqualität ist darauf 
zurückzuführen, dass durch die Druckverhältnisse im D-Gun Prozess das Abdamp-
fen der SiO2-Schutzschicht auf der Si3N4-Oberfläche und damit die Modifikation der 
Binderphase vermieden werden kann. Zudem sind die Verbundpulverpartikel bei bei-
den Verfahren sehr kurzen Verweilzeiten und somit kürzeren Reaktionszeiten ausge-
setzt. Die Untersuchungen dokumentieren für, mit Acetylen als Brenngas betriebenes 
D-Gun sowie für das mit Ethen betriebene HVOF-System eine Abhängigkeit der 
Schichtqualität von der eingesetzten Kornfraktion. Im Hinblick auf eine industrielle 
Applikation stellen die hohen Herstellungskosten für die Verbundpulverfraktionen  
+20 - 32 µm jedoch eine erhebliche Einschränkung dar. 
Metallgebundene Si3N4-Verbundpulver können nur begrenzt spritztechnisch zu Be-
schichtungen mit ausreichender Partikelkohäsion verarbeitet werden. Grund dafür ist 
in erster Linie eine Oxidation der Pulverpartikel im Pulverherstellungsverfahren bzw. 
während der spritztechnischen Verarbeitung. 
Zum spritztechnischen Verarbeiten der Verbundpulver auf der Basis von SiC wurden 
im Rahmen dieser Untersuchungen HVOF-Verfahren eingesetzt. Die niedrigen Pro-
zesstemperaturen der mit Flüssigbrennstoff betriebenen, HVOF-Systeme ermögli-
chen es, das Zersetzen der SiC-Partikel und Umwandlungsreaktionen des SiC mit 
den Bindermatrixlegierungen während des spritztechnischen Verarbeitens zu ver-
meiden. Die Ergebnisse aus den Untersuchungen an den Spritzschichten belegen, 
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dass der SiC-Gehalt in den Beschichtungen wesentlich von dem Ausgangsgehalt der 
Verbundpulver abweicht. Die Korrelation des SiC-Gehalts in den Beschichtungen mit 
den Prozesstemperaturen der eingesetzten HVOF-Systeme verdeutlicht einen signi-
fikanten Einfluss der eingestellten Prozessparameter auf den realisierbaren SiC-
Gehalt in den Spritzschichten. Bei der Phasenanalyse können in den Beschichtun-
gen nur im geringen Maße Zersetzungserscheinungen nachgewiesen werden. Die 
Ergebnisse aus den EDX-Untersuchungen im Interfacebereich zwischen SiC-
Partikeln und der Matrixlegierung dokumentieren keine Auf- bzw. Anlösungen. 
Der Einsatz agglomerierter und gesinterter SiC-Verbundpulver führt zu SiC-haltigen 
Beschichtungen mit einen Hartstoffanteil von 15 Vol.-%. Durch den Einsatz mecha-
nisch gemischter SiC-Verbundpulver einer mittleren SiC-Partikelgröße von 35 µm 
kann der Hartstoffanteil deutlich gesteigert werden. Dies ist in erster Linie darauf zu-
rückzuführen, dass die Verweilzeit der SiC-Partikel im Heißgasstrahl nicht ausreicht, 
die größeren SiC-Partikel auf die Zersetzungstemperatur zu erhitzen. Die Ergebnisse 
dokumentieren, dass sich das Verarbeiten großer SiC-Partikel mittels HVOF nachtei-
lig auf die oszillierende Verschleißbeanspruchung der Spritzschichten auswirkt. Die 
spröden Hartstoffpartikel brechen in Folge der mechanischen Belastung während 
des thermischen Spritzens. Durch den Einsatz einer mittleren SiC-Kornfraktion von 
15 µm kann das Brechen verhindert werden. Die minimale SiC-Partikelgröße, die 
zum thermischen Spritzen eingesetzt werden kann, ist dabei in erster Linie durch das 
Pulverfördersystem eingeschränkt. Pulverfraktionen einer mittleren Partikelgröße von 
15 µm lassen sich mit konventionellen Pulverfördersystemen gut verarbeiten. Feinere 
Fraktionen zeichnen sich durch eine deutliche Abnahme der Fließfähigkeit des Pul-
vers aus. Insbesondere unter der Berücksichtigung einer homogenen Verteilung der 
SiC-Partikel in den Beschichtungen können feinere SiC-Kornfraktionen nur mit ag-
glomerierten und gesinterten Verbundpulvern verarbeitet werden. In den agglome-
rierten SiC-Verbundpulvern ist eine mittlere SiC-Partikelgröße von maximal 5 µm 
einzustellen. Der Einsatz gröberer Pulverfraktionen beim Agglomerieren führt zu grö-
ßeren Verbundpulverpartikeln, deren Einsatz in HVOF-Systemen nur eingeschränkt 
möglich ist. 
Das spritztechnische Verarbeiten mechanisch legierter SiC-Verbundpulver stellt hohe 
Anforderungen sowohl an die Pulverfraktion als auch an das Pulverfördersystem. 
Bedingt durch die unregelmäßige Kornform der mechanisch legierten Verbundpulver 
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weisen diese Pulver ein schlechteres Fließverhalten im Vergleich zu agglomerierten 
Verbundpulvern auf. Zum Verarbeiten der mechanisch legierten Verbundpulver ist 
der Feinanteil zu trennen. Vor der spritztechnischen Applikation auf unterschiedli-
chen Systemen wurden die Pulver durch mehrfaches Sieben fraktioniert. Das Sieben 
der mechanisch legierten SiC-Verbundpulver führt nicht zu einem vollständigen 
Trennen des Feinanteils. Hier ist der Einsatz eines Windsichters zu empfehlen, da 
sich der Feinanteil des Verbundpulvers beim spritztechnischen Verarbeiten in HVOF-
Systemen mit radialer Pulverinjektion an den Expansionsdüsen absetzt. Abhängig 
vom eingesetzten System führt dies zu sehr kurzen Düsenstandzeiten bzw. zu un-
kontrollierten Prozessbedingungen.  
6.3 Schichteigenschaften 
Die Ergebnisse aus den Untersuchungen an den Si3N4-Verbundschichten zum Abra-
sionsverschleißverhalten nach ASTM G65 Prüfbedingungen belegen, dass höhere 
Verschleißwerte gegenüber plasmagespritzten Al2O3-Spritzschichten gemessen wer-
den. Der Einsatz von gröberen Kornfraktionen führt durchweg zu einer Verschlechte-
rung des Verschleißverhaltens. Für Kornfraktionen unterhalb 45 µm konnte für das 
Verarbeiten mittels D-Gun eine deutliche Verbesserung des Verschleißverhaltes 
nachgewiesen werden. Die Ergebnisse der Untersuchungen zum Korrosionsverhal-
ten der Si3N4-Verbundschichten dokumentieren abhängig von der Schichtporosität 
eine ausreichende Beständigkeit im Salzsprühnebeltest.  
Anhand der im Rahmen dieser Arbeit vorgestellten Ergebnisse konnte nachgewiesen 
werden, dass durch geeignete Pulverherstellungsverfahren und durch die gezielte 
Auswahl der Beschichtungstechnologie das Herstellen hoch Si3N4-haltiger Verbund-
schichten möglich ist.  
Die Ergebnisse aus den Untersuchungen zum Verschleißverhalten der mittels HVOF 
verarbeiteten SiC-Verbundschichten zeigen auf, dass der Einsatz von agglomerierten 
und gesinterten SiC-Verbundpulvern bisher nicht zu einer signifikanten Verbesserung 
des Verschleißverhaltens geführt hat. Dies ist in erster Line auf den bislang zu gerin-
gen SiC-Gehalt in den Beschichtungen zurückzuführen. Für die Anwendung mecha-
nisch gemischter SiC-Verbundpulver können mit konventionellen Cermet-
Beschichtungen vergleichbare Verschleißbeträge gemessen werden. Durch den Ein-
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satz von mit Flüssigbrennstoff betriebenen HVOF-Systemen lassen sich SiC-haltige 
Verbundschichten mit einem mittleren SiC-Gehalt von 30 Vol.-% herstellen. Die Er-
gebnisse dokumentieren für den Einsatz von SiC-Partikelgrößen von 35 µm, dass 
trotz des hohen SiC-Gehalts keine Verbesserung der Verschleißmarken erreicht 
werden. Rasterelektronenmikroskopische Ergebnisse belegen, dass größere SiC-
Partikel während der Schichtherstellung brechen und nicht ausreichend in den 
Schichtverbund eingebettet werden. Unter der verschleißenden Beanspruchung kön-
nen einzelne Fragmente ausbrechen und als zusätzliches, abrasives Medium zwi-
schen Gegenkörper und Beschichtung wirken. Als optimale Partikelgröße für das 
Herstellen und Verarbeiten von mechanisch gemischten SiC-Verbundpulvern erweist 
sich eine mittlere Korngröße der SiC-Partikel von 15 µm. In der Härteprüfung nach 
Vickers der aus den Pulvern hergestellten SiC-Verbundschichten können Mikrohär-
ten von bis zu 1200 HV0,05 gemessen werden. 
Bei Schichten aus mechanisch legierten SiC-Verbundpulvern werden bei einer 
oszillierenden Beanspruchung im Vergleich zu den mechanisch gemischten SiC-
Verbundpulvern höhere Verschleißbeträge gemessen. Diese Ergebnisse korrelieren 
mit den Ergebnissen zum Oszillationsverschleißverhalten nanoskaliger Cermet-Be-
schichtungen. Unter der komplexen tribologischen Beanspruchung bieten nanoskali-
ge Hartstoffpartikel nur unzureichenden Verschleißwiderstand. Wesentliches Poten-
zial der nanoskaligen Cermet-Schichten ist der Schutz vor erosiver Beanspruchung. 
Die Ergebnisse zum Korrosionsverhalten im Salzsprühnebeltest und Kesternichtest 
weisen eine gute Beständigkeit gegen korrosive Beanspruchungen nach. 
Die Rückschlüsse, die sich aus den Untersuchungsergebnissen für die verfahrens-
technische Weiterentwicklung der SiC-Verbundpulver und deren spritztechnische 
Verarbeitung ergeben, lassen sich wie folgt zusammenfassen: 
Im Rahmen der grundlegenden Untersuchungen konnten die metallurgischen und 
prozesstechnischen Grundlagen für das Herstellen hoch SiC-haltiger Verbundschich-
ten erarbeitet werden. Trotz der Komplexität der Zusammenhänge ergeben sich ein-
deutige, wissenschaftlich abgesicherte Richtlinien für die industrielle Umsetzung ei-
nes derartigen Schichtsystems, mit dem bis zu 60 % der Beschichtungskosten für 
mittlere Verschleißbeanspruchungen eingespart werden können. 
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7. Zusammenfassung und Ausblick 
Im Rahmen dieser Arbeit gelingt es erstmals, Spritzzusatzwerkstoffe auf der Basis 
von Si3N4 und SiC zu entwickeln, die mittels thermischer Spritzverfahren zu dichten, 
hoch hartstoffhaltigen Beschichtungen für kombinierte Verschleiß- und Korrosions-
schutzapplikationen verarbeitet werden. Der Schlüssel liegt in der Entwicklung neuer 
Si3N4- bzw. SiC-Verbundpulver, bei denen die Hartstoffpartikel in geeignete Binder-
matrices eingebettet sind, so dass diese durch die Matrix benetzt und Reaktionen 
beim spritztechnischen Verarbeiten in weiten Grenzen vermieden werden. 
Das Lösungskonzept zum Herstellen hoch Si3N4-haltiger Verbundschichten basiert 
auf dem Einsatz einer oxidkeramischen Binderphase. Durch gezielte Additivierung 
kann die Viskosität der Bindermatrix beim thermischen Spritzen so eingestellt wer-
den, dass die Si3N4-Partikel im Verbundpulver vor der thermischen Zersetzung ge-
schützt werden. Mit Brenngas betriebene Hochgeschwindigkeitssysteme werden 
zum Herstellen dichter, fest haftender Spritzschichten aus den neuen Verbundpul-
vern erfolgreich eingesetzt. Das Verarbeiten der Si3N4-Verbundpulver mittels konven-
tioneller Plasmaspritzverfahren führt nicht zu verschleißbeständigen Beschichtungen. 
Dies ist auf Zersetzungsreaktionen infolge der hohen Prozesstemperaturen verbun-
den mit einer Modifikation der Binderphasenzusammensetzung zurückzuführen. 
Beim Abkühlen der Spritzpartikel führt diese Binderphasenmodifikation zu Mikroris-
sen die einer guten Partikelkohäsion entgegenwirken. 
Das Plasmaspritzsystem AXIAL III der Mettech Corp. mit axialer Pulverinjektion ist 
auf Grund der verbesserten Wärmeübertragung geeignet durchreagierte Sialon-
Verbundpulver zu dichten Spritzschichten zu verarbeiten. 
Der Lösungsansatz, Si3N4-Verbundpulver auf der Basis einer metallischen Binder-
matrix spritztechnisch zu verarbeiten, führte nicht zum Erfolg. Ausschlaggebend für 
die mangelhaften Schichteigenschaften ist dabei die Oxidation der Si-Bindermatrix 
des Verbundpulvers. 
Das Konzept zum Herstellen von Verbundpulvern auf der Basis von SiC beruht auf 
einem neuen metallurgischen Lösungsansatz. In früheren Untersuchungen wurden 
die SiC-Partikel in metallische Bindermatrices eingebunden ohne die Reaktivität des 
SiC mit Übergangsmetallen zu berücksichtigen [Lug 90], [Bre 94]. Die Ergebnisse 
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aus den Untersuchungen zur Reaktivität und zum Benetzungsverhalten von SiC zei-
gen auf, dass das Zersetzen von SiC im Bereich der Primärkristallisation der ent-
sprechenden Matrixlegierung erfolgt. Durch den Einsatz modifizierter Ni- bzw. Co-
Matrices, deren Legierungszustandspunkte außerhalb der die Primärkristallisation 
begrenzenden eutektischen Rinnen liegen, ist es möglich die Reaktivität des SiC zu 
reduzieren und die Hartstoffpartikel durch die metallische Bindermatrix zu benetzen. 
Zum Herstellen der SiC-Verbundpulver werden im Rahmen der experimentellen Un-
tersuchungen unterschiedliche Herstellungsverfahren eingesetzt. 
Um das Zersetzen der SiC-Partikel durch den thermischen Spritzprozess zu verhin-
dern, gilt es, zum einen sehr niedrige Prozesstemperaturen und zum anderen sehr 
kurze Verweilzeiten der Spritzpartikel im Heißgasstrahl einzustellen. Im Rahmen die-
ser Untersuchungen zeigt sich, dass mit Flüssigbrennstoff betriebene HVOF-
Systeme geeignet sind, dichte, hoch SiC-haltige Beschichtungen herzustellen. Die 
Charakterisierung der SiC-Verbundschichten dokumentiert den Erfolg des Lösungs-
ansatzes und belegt das hohe Potenzial der SiC-Beschichtungen für den Einsatz im 
kombinierten Verschleiß- und Korrosionsschutz bei mittlerer Beanspruchung. 
Diese neu entwickelten SiC-Verbundpulver stellen eine wirtschaftliche Alternative zu 
konventionellen Spritzzusatzwerkstoffen dar, da die niedrigen Pulverherstellungskos-
ten in Kombination mit einer Steigerung des spezifischen Auftragvolumens deutliche 
Kostenvorteile im Vergleich zu Cermets wie z.B. WC-Co aufweisen. 
 137 
8. Literaturverzeichnis 
[Alk 94] Alkhimov, A., A. Papyrin, V. Kosarev, N. Nesterovich, M. Shushpanov: 
Method and Device for Coating. European Patent 0 484 533 B1, 1995.
[Ast 91] N.N.: Standard Test Method for Measuring Abrasion Using the Dry 
Sand/Rubber Wheel Apparatus, ASTM G65, 1991. 
[Bac 98] Bach, F., T. Duda, Z. Babiak, L. Josefiak: Thermisches Spritzen mit 
Spritzzusätzen auf SiC – Basis. VI. Workshop Plasmatechnik, 1998, 
Seite 40-43. 
[Bar 98] Barbezat, G. et al.: Steigerung der Effizienz beim thermischen Sprit-
zen keramischer Werkstoffe durch neue Brennerkonzepte.  VI. Work-
shop Plasmatechnik, 1998, Seite 83-87. 
[Ber 83] Bermudez, V.M., App. Phys. Letters, 42, 1983, pp. 70-72. 
[Ber 99] Berger L-M.: Stand der Entwicklung von Beschichtungspulvern auf der 
Basis von Titancarbid. 2. Freiberger Plasmaspritztag, Oberflächenver-
edelung durch thermische Beschichtungen, 1999, Seite 4.1-4.3. 
 [Bin 96] Binary Alloys, ASM International, 1996. 
[Boo 68] Boomgard, J. Philips Res.Rep. 23, 1968, pp. 270-280. 
[Bre 94] Plasma sprayed silicon carbide for critical components, BREU - 0465 / 
Project 4329 Publishable final summary, 1994. 
[Cah 94] Cahn, R. et al, Materials Science and Technology, Vol. 11, VCH Ver-
lagsgesellschaft, ISBN 3-527-26813-8. 
[Che 99] Chengchang, J., L. Zhicong, X. Zizhang: A research on detonation gun 
coating with Fe – Sic composite powder mechanically activated. Mate-
rial Science and Engineering, A 263, 1999, pp. 96 – 100. 
 
 138
[Cho 91] Chou, T.C., A. Joshi, J. Wadsworth: Solid state reactions of SiC with, 
Co, Ni, and PT, Journal of Material Research, Vol. 6, No. 4, Apr. 1991, 
pp. 796 – 809. 
[DIN 94-a] N.N. DIN 32530. 
[DIN 94-b] N.N. DIN EN 657. 
[Dit 97] Dittrich, R., H. Brune, H. Steffens, E. Müller, Faserverstärke kerami-
sche Schichten und Freikörper durch thermisches Spritzen, Werk-
stoffwoche 96, Werkstoff- und Verfahrenstechnik, 1996, Band 6, 1997, 
Seite 981 – 986. 
[Eck 96] Eckardt, T., W. Malléner, D. Stöver: Entwicklung plasmagespritzter 
Silicium / Siliziumnitridschichten durch in-situ Nitrierung. TS 96, DVS-
Berichte 175, 1996, Seite 309-312. 
[Esc 80] Eschnauer, H.: Hartstoffe und Hartlegierungen für die Oberflächenbe-
schichtungsverfahren. Metall 34. Jahrgang, Heft 3, 1980, Seite 232-
237. 
[Fag 99] Fagoaga, I. et al.: The High Frequency Pulse Detonation (HFPD) 
Spray Process. Proc. 2nd UTSC, 1999, pp. 282-287. 
[Fau 01] Fauchais, P., A. Vardelle, B. Dussoubs : Quo Vadis Thermal Spraying. 
Proc. ITSC 2001, New Surfaces for a New Millennium. ASM Int. Mate-
rials Park, OH, USA, 2001, pp. 1-32. 
[Fri 97] Friedrich, C.; Berg, G.; Broszeit, E.; Berger, C.: Datensammlung zu 
Hartstoffeigenschaften. Materialwissenschaften und Werkstofftechnik, 
28, VCH Verlagsgesellschaft,1997, Seite 59-76. 
[Gme 92] Gmelin Institut für Anorganische Chemie und Grenzgebiete: Gmelin 
Handbook of Inorganic and Organometallic Chemistry. Silicon B3, 
1992, pp. 327-334. 
 
 139 
[Gme 94] Gmelin Institut für Anorganische Chemie und Grenzgebiete: Gmelin 
Handbook of Inorganic and Organometallic Chemistry. Silicon B5-d1, 
1994, pp. 46. 
[Hau 98] Haubner, R., W. Schubert, B. Lux: Interactions of hard metal sub-
strates during diamond deposition, International Journal of refractory 
Metals & Hard Materials 16, 1998, pp. 177-185. 
[Hei 00] Heinrich, P., H. Meinaß, C. Penszior: Gase für das thermische Sprit-
zen. 5. Kolloquium Hochgeschwindigkeitsflammspritzen, 2000, Seite 
65-77. 
[Hei 99] Heimann, R., B. Wielage, M. Hermann: Untersuchungen zur prinzipiel-
len thermischen Spritzbarkeit von Pulvern auf der Basis von Silicium-
nitrid. Abschlussbericht zum DFG-Forschungvorhaben He 923/4-2. 
[Irv 00] Irving, B., HVIF Process Improves Densities of Many Thermal Sprayed 
Coatings, Welding Journal 79 (2), 2000, Seite 42 - 44. 
[Irv 93] Irving, B, R. Knight, R. Smith: The HVOF Process. The hottest topic in 
thermal spray industry. Welding Journal, New York, Band 72, 1993, 
Seite 25-30. 
[Jac 83] Jackson, M., R. Mehan, A. Davis, E. Hall: Solid State SiC / Ni Alloy 
Reaction. Metallurgical Transactions, Vol. 14 A, 1983, pp. 355.364. 
[Jia 99] Jia, C., Z. Li, Z. Xie: A research on detonation gun coating with Fe – 
SiC composite powders mechanical activated. Materials Science and 
Engineering, A 263, 1999, pp. 96-100. 
[Jok 92] Jokiel, P.: Aspekte der Verarbeitung partikelverstärkter Nickelhartle-
gierungen durch die Verfahren des thermischen Spritzens, Dissertati-
on, RWTH Aachen, 1992. 
[Kal 95] Kalogeropoulo, S, L. Baud, N. Eustathopoulos: Relation between wet-
tability and reactivity in Fe / SiC system, Acta Metallurgica et Materi-
alia, Band 43 (1995) Heft 3, Seite 907 – 912. 
 140
[Kas 98] Kassabji, F., G. Jacq, J. Durand: Thermal Spray Applications for the 
next Millennium : a Business Development Perspective. Meeting the 
Challenges of the 21th Century. ASM Int. Materials Park, OH, USA, 
1998, pp. 1677-1680. 
[Kie 63] Kieffer, R., F. Benesovsky: Hartstoffe, Springer Verlag, 1963. 
[Kil 96] Kilp, F.: Spritzzuatzwerkstoffe. Spezifische Werkstoffeigenschaften, 
Pulveraufbau und –herstellung, Charakterisierung. Moderne Beschich-
tungsverfahren, Wiley-VHC, 1996, Seite 19-44. 
[Kno 81] Knotek, O., E. Lugscheider, H. Reimann, P. Lohage: Reaktionen beim 
Ofeneinschmelzen heterogener Hartlegierungen auf Nickelbasis, Me-
tall 25, Heft 3, 1981, Seite 231-235. 
[Kre 00] Kreye, H., F. Gärtner, A. Kirsten, R. Schwetzke: Hochgeschwindigkeits 
- Flammspritzen, Stand der Technik, Perspektiven und Alternativen. 
Tagungsband 5. HVOF Kolloquium Erding, 2000, Seite 5-18. 
[Kre 97] Kreye, H.: Vergleich der HVOF-Systeme - Werkstoffverhalten und 
Schichteigenschaften. Tagungsband 4. HVOF Kolloquium, 1997, Seite 
13-21. 
[Krö 78] Kröll, K.: Trockner und Trocknungsverfahren. Band 2, 2. Auflage, 
Springer Verlag, 1978. 
[Kub 93] Kubaschewski, O., et al.: Materials Thermochemistry. Oxford Perga-
mon Press, 1993. 
[Li 90] Li, J., H. Hausner: Benetzung von anorganischen Materialien durch 
Siliciumschmelzen, Abschlussbericht, Tech. Univ. Berlin, 1990, Seite 
37-40. 
[Lin 98] Linde: Linspray - Das Verfahrensspektrum beim Thermischen Sprit-
zen. Linde AG, Werksgruppe Technische Gase, Höllriegelskreuth, 
1998. 
 141 
[Lug 90] Lugscheider, E., R. Limbach: Plasmaspritzen agglomerierter Pulver 
auf der Basis Si3N4. Konferenz-Einzelbericht, DVS-Berichte, Band 
130, 1990, Seite 224-225. 
[Lug 92] Lugscheider, E., H. Junklaus, R. Limbach, R. Smith: Investigations on 
the Processing and Wear behaviour of TiV Rinforced Thermal Spray 
Coatings, Proc. Of the ITSC 92, 1992, Orlando, USA. 
[Mat 92] Mathesius, H.: Einfluss von Nacharbeiten an thermische gespritzten 
Schichten, VDI – Berichte, Heft 965.2, 1992, Seiten 181-187. 
[Met 74] Metcalfe, A.: Interfaces in Metal Matrix Composites, Academic Press, 
New York, 1974, p. 65 – 123. 
[Mic 94] Michalowsky, L.: Neue keramische Werkstoffe. Deutscher Verlag für 
Grundstoffindustrie, 1994, ISBN 3-342-00489-4. 
[Nic 94] Nicoll, A.: Production Plasma Spraying in the Automotive Industry; A 
European Viewpoint. Thermal Spray, Industrial Applications (eds.), 
ASM Int. Materials Park, OH, USA, 1994, pp. 7-13. 
[Nik 91] Nikolopoulos, P., A. Agathopoulos, G. Angelopoulos : Wettability and 
interfacial energies in SiC-liquid metal systems. J. Mat. Res., Vol. 6, 
No. 14, 1991, pp. 139-145. 
[Nyg 93] Nygnen, T., H. Ho, D. Kotecki, Journal of Materials Research, 1993, 
pp. 2354-2361. 
[Oec 00] Oechsle, M.: Eigenschaften metallischer Pulver zum HVOF Spritzen. 
Tagungsband 5. HVOF Kolloquium, 2000, Seite 57-63. 
[Par 88] Park, J., C. Kim, J. Kim, Journal of Material Science, Vol. 23, 1988, pp. 
3049-3054. 
[Paw 95] Pawlowski, L.: The science and engineering of thermal spray coatings. 
Wiley Verlag, 1995, ISBN 0 471 95253 2. 
 
 142
[Pel 99] Pelleg, J.: Reactions in the matrix and interface of the Fe – SiC metal 
matrix composite system, Materials Science and Engineering A 269, 
1999, Seite 225 – 241. 
[Poo 55] Poorman, R., et al.: Methods and Apparatus Utilizing Detonation 
Waves for Spraying and other Purposes. U.S. Patent 2,714,563, 1955.
[Ras 97] Rass, I.; U. Mohrkramer, Atmosphärisches Plasmaspritzen mit achsia-
ler Pulverinjektion, Tagungsbeitrag Workshop Plasmatechnik, Ilme-
nau, 1997. 
[Rei 75] Reimann, H.: Silicoboride des Nickels als Basis verschleißfester Hart-
legierungen, Dissertation, RWTH Aachen, 1975. 
[Rei 96] Reisch L.: Prüfen und Bewerten von Beschichtungen. Metallographi-
sche Präparation, Lichtmikroskopie, Rasterelektronenmikroskopie. 
Moderne Beschichtungsverfahren, Wiley-VHC, 1996, Seite 195-211. 
[Ric 00] Richter, J. G. May: Strömungsmechanische und thermische Aspekte 
des Hochgeschwindigkeits-Spritzens. Tagungsband 5. HVOF Kolloqu-
ium, 2000, Seite 19-28. 
[San 85] Sandt, A., J. Krey: NiCrBSi – Schichten mit Hartstoffbeimischungen 
Teil 2. Metall 38, Heft 3, 1985, Seite 233-237 
[Sch 94] Schaut, U.: Ein Beitrag zum Verständnis der Vorgänge beim Hochge-
schwindigkeitsflammspritzen mit Hilfe der Methode Simulation. Disser-
tation, RWTH Aachen, 1994. 
[Sch 97] Schwetzke , R., W. Krömmer: Möglichkeiten zur Beurteilung und Op-
timierung von Schichteigenschaften. Tagungsband 4. HVOF Kolloqu-
ium, 1997, Seite 22-33. 
[Smi 93] Smith, R., R. Knight: Reactive Plasma Spray Forming of Nitride / Ni-
trogen Composite Materials. Proc. 11th Internationa Symposium on 
Plasma Chem., Vol. 1, 1993, pp. 139 – 144. 
 
 143 
[Sod 92] Sodeoka, S., K. Ueno, Y. Hagiwara, S. Kose: Structure and Properties 
os Plasma-Sprayed Sialon Coatings. Journal of Thermal Spray Tech-
nology, Vol. 1, 1992, pp. 153-159. 
[Sto 00] Stoltenhoff, T., H. Kreye: Kaltgasspritzen - vom thermischen Spritzen 
zum kinetischen Spritzen. Tagungsband 5. HVOF Kolloquium, 2000, 
Seite 29-38. 
[Tan 98] Tangermann, K. : Hochtemperaturverhalten von Si3N4-Werkstoffen im 
System Si-Nd-Al-N, Dissertation, Technische Universität Dresden, 
1998. 
[Tur 63] Turkdogan, E., P. Grieveson, J. Peisler, Trans. Metall. Soc. AIME 227, 
1963, pp. 1258-1265. 
[Ver 96] Verstak, A., Vityaz, P.; Lugscheider, E. et al.: New coatings for eleva-
ted temperature erosion application. Tagungsband TS 96, 1996, Es-
sen, Seite 71-75. 
[Wac 00 Wacker Chemie AG, Elektroschmelzwerk Kempten, Firmenprospekt, 
SiC nach Fepa... 
[Wil 00] Wilden, J., A. Wank: Einsatz thermischer Plasmen zur Synthese von 
Si-C-N-Schichten. Tagungsband 3. Werkstofftechnischen Kolloquium, 
2000, Seite 75-85.  
[Wil 89] Wilden J.: Pseudolegierungen auf MCrAlY – Basis zum Bauteilschutz, 
Beschichtungsmöglichkeiten und Schichteigenschaften. Dissertation, 
RWTH Aachen, 1989. 
[Wil 96] Wilden, J.: Werkstoff- und prozessorientierte Modellbildung – Strategie 
und Anwendung am Beispiel des Atmosphärischen Plasmaspritzens. 
Habilitation, Uni-Do, 1996. 
[Wöt 90] Wötting, G., G. Zielgler: Dichtes Siliziumnitrid, III/2: Eigenschaften und 
Anwendung. Fachberichte, Sprechsaal, Vol. 123, No. 11, 1990, Seite 
1102-1113. 
 144
[Wött 89] Wötting, G., G. Zielgler: Dichtes Siliziumnitrid, III/1: Eigenschaften und 
Anwendung. Fachberichte, Sprechsaal, Vol. 122, No. 1, 1989, Seite 
45 - 57. 
[Yan 98] Yan, Y., C. Coddet, M. Imbert: Numerical modeling and simulation of 
particle behaviors in an HVOF supersonic flow. Proc. ITSC 98, 1998, 
Nice, France, pp. 431-438. 
[Zan 91] Zang, H., Plasmaspritzen von Whisker- und Faserverstärkten Kera-
mikschichten, Dissertation RWTH Aachen, 1991. 
[Zoz 99] Zoz, H. H. Ren, N. Späth: Improved Ag-SnO2 Elektrical Contact Mate-
rial Produced by Mechanical Alloying. Metall, 53 Jahrg., Heft 7-8, 
1999, Seite 423 – 428. 
[Zie 87] Ziegler, G., J. Heinrich, G. Wötting: Rev. Relationships between proc-
essing, microstructure and properties of dense and reactions-bonded 
silicon nitride, Journal of Material Science, Vol.-22, 1987, pp. 3041-
3086. 
[Zoz 98] Zoz, H., R. Reichhardt, D. Ernst: Simoloyer CM 100s, semi-
continuously Mechanical Alloying in a production scale using Cycle 
Operation – Part II. Metall, 51 Jahrg., Heft 9, 1998, Seite 521-527. 
[Zoz 96] Zoz, H., D. Ernst, H. Weiss, M. Magini, C. Powell, C. Suranarayana, F. 
Froes: Mechanical Alloying of Ti-24Al-11Nb (at-%) using the Si-
moloyer. Metall, 50 Jahrg., Heft 9, 1996, Seite 575 - 579. 
 
 145 
Schriftenverzeichnis 
1. Nassenstein, K, T. Schnick: Die Hochgeschwindigkeits – Spritzverfahren, Weiter-
bildungsseminar der SLV Duisburg, GSI SLV, 2002, V3, Seite 1 – 11. 
2. Wielage, B., J. Wilden, T. Schnick: Herstellung von SiC – Verbundschichten mit-
tels HVOF, Tagungsband Verbundwerkstoffe und Werkstoffverbunde, DGM, 
2001, Chemnitz, Seiten 542 – 547, ISBN 3-527-30319-7. 
3. Wielage, B., J. Wilden, T. Schnick: Herstellen von SiC – Cermet Beschichtungen 
mittels HVOF, Schweißen und Schneiden, zur Veröffentlichung eingereicht. 
4. Wielage, B., J. Wilden, T. Schnick, A. Wank, J. Beczkowiak, R. Schülein, H. Zoz 
H. Ren, Mechanically alloyed SiC composite powders for HVOF applications, 
Proceedings of the ITSC 2002, Essen, Germany, 2002, pp. 1047 – 1051, ISBN 3-
87155-783-8. 
5. Wielage, B., J. Wilden, T. Schnick, A. Wank, Development of SiC-composite 
feedstock for HVOF applications, Proc. Proceedings of the ITSC 2002, Essen, 
Germany, 2002, pp. 749 – 754, ISBN 3-87155-783-8. 
6. Wilden, J., T. Schnick, A. Wank, P. Fronteddu: Untersuchungen zum Abschmelz-
verhalten in Drahtspritzprozessen, Tagungsband, 4. Werkstofftechnisches Kollo-
quium, 2001, Seite 96 – 101, ISBN 3-89653-891-8. 
7. Wielage, B., J. Wilden, T. Schnick, A. Wank, P. Fronteddu: Analysis of the Wire 
Melting Behavior Depending on Wire Design and Process Characteristics, Pro-
ceedings of the ITSC 2002, Essen, Germany, 2002, pp. 446 – 449, ISBN 3-
87155-783-8. 
8. Wielage, B., J. Wilden, T. Schnick, U. Hoffmann: Anwendung der Lock - In – 
Thermographie für die Qualitätsbeurteilung thermisch gespritzter Schichten, 
Schweißen und Schneiden, zur Veröffentlichung eingereicht. 
9. Wilden J., T. Schnick, A. Wank, F. Schreiber, Performance of HVOF nanostruc-
tured diboride composite coatings, Proceedings of the ITSC 2002, Essen, Ger-
many, 2002, Germany, pp. 1033 – 1037, ISBN 3-87155-783-8. 
 146
10. Wilden, J., T. Schnick, A. Wank: Thermal Spray Moulding – Production of Micro-
components. Proceedings of the ITSC 2002, Essen, Germany, 2002, pp. 144 – 
148, ISBN 3-87155-783-8. 
11. Steinhäuser, S., B. Wielage, U. Hofmann, T. Schnick, A. Ilyuschenko and T. 
Azarova: Plasma-sprayed wear-resistant coatings with respect to ecological as-
pects; Surface and Coatings Technology, 131, 2000, pp. 365 – 371. 
12. Wielage, B., J. Wilden, T. Schnick: Manufacture of SiC Composite Coatings by 
HVOF, Proc. International Thermal Spray Conference, ITSC, 2001, Singapore, 
pp. 251 – 258, ISBN 0-87170-737-3. 
13. Wielage, B., J. Wilden, T. Schnick: Thermisches Spritzen inkongruent schmel-
zender Werkstoffe, 3. Werkstofftechnisches Kolloquium Thermisches Spritzen, 
19. – 20.10.2000, Chemnitz, Band 4, Seite 94 – 102, ISBN 3-89653-531-5. 
14. Wielage, B., J. Wilden, T. Schnick : Herstellung von SiC-Verbundschichten mittels 
HVOF, 1. GTV Kolloquium „Thermisches Spritzen“, 23.06.2000, Seite 51 – 56. 
15. Berger, L.-M., M. Hermann, M. Nebelung, S. Thiele, R.B. Heimann, T. Schnick, B. 
Wielage, P. Vouristo: Advances in spraying of Silicon-Nitride Based Powders, 
Journal of Thermal Spray Technology, (zur Veröffentlichung eingereicht). 
16. Steinhäuser, S., B. Wielage, T. Schnick, A. Ilyuschenko and T. Azarova: HVOF 
sprayed Titanium carbide composite coatings for wear protection, Proc. Interna-
tional Thermal Spray Conference, ITSC, 08.-11.05.2000, Montreal, Qebec, Can-
ada, pp. 537-542. 
17. Tondu-S; T. Schnick; L. Pawlowski; B. Wielage; S. Steinhäuser; L. Sabatier: La-
ser glazing of FeCr-TiC composite coatings, Surface and Coatings Technology, 
Band 123 (2000), Heft 2, pp. 247-251. 
18. Podlesak-H; T. Schnick; L. Pawlowski; S. Steinhäuser; B. Wielage: Microscopic 
study of Al-SiC particulate composites processed by laser shocks, Surface and 
Coatings Technology, Band 124 - 1, 2000, pp. 32-38. 
19. Scholl, R., B. Wielage, S. Steinhäuser, G. Reisel, T. Schnick: Composite pow-
ders based on metal silicides FeSi2 and MoSi2 for thermal spraying, in: D.G. Mor-
 147 
ris, S. Naka, P. Caron (ed.), Intermetallics and Superalloys, Proc. Of EUROMAT 
99 - Vol. 10, Wiley VCH, 2000, pp. 181-187. 
20. Wielage, B.; S. Steinhäuser, D. Nickelmann, T. Schnick: Characterization of the 
Wear Behaviour of Thermal Sprayed Coatings. Journal of Thermal Spray Tech-
nology ASM Inter. USA, vol. 8, No. 4, 1999, pp. 553 – 558. 
21. Wielage, B.; S. Steinhäuser,T. Schnick, U. Hofmann, A. Ilyschenko, T. Azarova: 
Thermal spraying of titanium carbide composite materials. International Thermal 
Spray Conference, ITSC, Düsseldorf, 1999, pp. 301-305. 
22. Thiele, S.; Berger, L.M. Berger; M. Herrmann, P. Vuoristo, R.B. Heimann, T. 
Schnick, B. Wielage,: Über die thermische Spritzbarkeit von Siliziumnitrid, 2. Frei-
berger Plasmaspritztag, Oberflächenveredelung durch thermische Beschichtun-
gen, Freiberg, D, 21.-22.10.1999, Seite 8.1-8.2. 
23. Schnick, T.; S. Tondu, P. Peyre, L. Pawlowski; S. Steinhäuser, B. Wielage, U. 
Hofmann and E. Bartnicki; Laser shock processing of Al-SiC composite coatings. 
Journal of Thermal Spray Technology Volume 8 (2) June 1999, pp. 296-300. 
24. Steinhäuser, S.; B. Wielage, U. Hofmann, T. Schnick: Some corrosion problems 
and phenomena of thermally sprayed coating systems, plenary lecture at „Corro-
sion problems in Industry, 18th, Ismailia, Egypt, November 1999 
25. Steinhäuser, S., B. Wielage, T. Schnick et.al: Plasma spraying- some possibilities 
of wear-resistance coatings in regard to simultaneous improvement of environ-
mental friendliness, Second AESPSE´99, Peking, 15.-19. September 1999 
26. Schnick, T; Hofmann, U.; Steinhäuser, S.; Wielage, B.; Tondu, S.; Peyre, E. Bart-
nicki, L. Pawlowski; Laser shock processing of Al-SiC composite coatings. United 
Thermal Spray Conference, Düsseldorf, 1999, pp.731-735, ISBN 3-87155-653-X. 
27. Wielage, B., T. Schnick: Neue Aspekte beim thermischen Spritzen, OWT 99, 3. 
Industriefachtagung Oberflächen- und Wärmebehandlungstechnik, Chemnitz, D, 
1.-2. Jun, 1999. 
28. Berger, L.-M., M. Hermann, M. Nebelung, S. Thiele, R.B. Heimann, T. Schnick, B. 
Wielage: Investigations on Thermal Sparying of Silicon-Nitride Based Powders, 
 148
Proc. 15th ITSC 25. – 29.05.1998, Nice France, Vol. 2, ASM Int.; Mater. Park, 
Ohio, pp. 1149 – 1154. 
29. Steinhäuser, S., B. Wielage, T. Schnick, A. Ilyuschenko and T. Azarova: Compos-
ite Materials for Wear Resistance using Thermal Spraying. Paper, 2. Int. Conf. On 
Composite Science and Technology-ICCST/2, June 1998, Durban, South Africa, 
pp. 89 - 94 
30. Heimann, R.B.; S. Thiele, L.M. Berger, M. Herrmann, M. Nebelung, B. Wielage, T. 
Schnick: Einsatz neuer keramischer Materialien in thermischen Anlagen; Freiber-
ger Forschungshefte, A 848 Maschinenbau, 1998, Seite 166 – 182, ISBN 3-
86012-074-3. 
31. Heimann, R.B.; S. Thiele, L.M. Berger, M. Herrmann, M. Nebelung, B. Wielage, T. 
Schnick, P. Vouristo: Thermally sprayed Silicon Nitride-Based Coatings on Steel 
for Application in Severe Operation Environments: Preliminary Results; Proc. 31st 
Annual Convention Intern. Metallograph. Soc.; Ottawa, Ontario, Canada, July 25 
– 29.1998, Microstructural Science Volume 26, ASM Int.; Mater. Park Ohio, pp. 
389 – 394. 
 
 149 
Vorträge 
1. Herstellung von SiC – Verbundschichten mittels HVOF, Verbundwerkstoffe und 
Werkstoffverbundtagung der DGM, 2001, Chemnitz. 
2. Untersuchungen zum Abschmelzverhalten in Drahtspritzprozessen, 4. Werkstoff-
technisches Kolloquium, 2001, Chemnitz. 
3. Manufacture of SiC Composite Coatings by HVOF, International Thermal Spray 
Conference, ITSC, 2001, Singapore. 
4. Properties of Thermal Sprayed Coatings Characterised by Lock-in Thermography 
International Thermal Spray Conference, ITSC, 2001, Singapore. 
5. Thermisches Spritzen inkongruent schmelzender Werkstoffe, 3. Werkstofftechni-
sches Kolloquium Thermisches Spritzen, 2000, Chemnitz. 
 
 150
Lebenslauf 
Name:   Thomas Manfred Schnick 
Geb. Datum:   12.11.1963 
Familienstand:  verheiratet, 2 Kinder 
Staatsangehörigkeit: deutsch 
 
Wohnort:   Don-Bosco-Weg 4, 57518 Betzdorf 
 
Schulbildung: 
 
08/70 - 7/74  Grundschule in Andernach 
09/74 - 6/83  Gymnasium in Andernach 
 
Wehr- und Zivildienst: 
 
entfällt 
 
Berufsausbildung: 
 
10/83 - 2/92  Maschinenbaustudium an der RWTH Aachen 
 
Während des Studiums: 
Industriepraktika in verschiedenen Unternehmen 
  Studentische Hilfskraft am Lehr- und Forschungsgebiet  
Werkstoffwissenschaften RWTH Aachen, 
Univ. - Prof. Dr. techn. E. Lugscheider 
  Studentische Hilfskraft am Institut für hydraulische und 
  pneumatische Antriebe und Steuerungen, 
  RWTH Aachen, Lehrstuhl Univ. - Prof. Dr. Ing. W. Backé 
 
Beruflicher Werdegang: 
 
02/92 - 04/94 Projektingenieur bei der IHD - Werkzeugmaschinen 
   Handelsgesellschaft, Düsseldorf. 
 
05/94 - 02/97 Projektingenieur bei LASTRO - Schwermontagen und  
   Hebetechnik, Düsseldorf. 
 
03/97 – 12/01 Wissenschaftlicher Angestellter am Lehrstuhl für Verbund- 
werkstoffe, Fakultät für Maschinenbau und Verfahrenstechnik 
Technische Universität Chemnitz. 
 
seit 01/02  Entwicklungsingenieur bei GTV – Gesellschaft für Thermischen  
Verschleißschutz mbH, Luckenbach. 
